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1.1 Technisches Umfeld  
Etwa 27000 Flugzeuge durchqueren täglich den Luftraum über Europa [1, 2]. Dieser weiter 
steigende Flugverkehr erfordert neue Richtlinien für die Luftfahrzeuge. Im Besonderen stehen 
CO2- und NOX-Emission, Kerosinverbrauch und Lärmbelastung unter Optimierungsbedarf. 
Diese Anforderungen wurden bis 2050 vom Advisory Council for Aerospace Research in 
Europe (kurz: ACARE) festgelegt und werden wissenschaftlich unterstützt [3, 4]. Um diese 
Ziele zu erreichen, gibt es verschiedene Forschungsprogramme, Clean Sky ist ein EU-
Technologieprogramm davon. In diesem Projekt werden sechs Demonstrator-Programme 
entwickelt, von denen MTU Aero Engines eines gestaltet. Im Rahmen dieses Projektes wurde 
eine Weiterentwicklung des Getriebefan (Geared Turbofan-GTF) erreicht, bei dem Fan und 
Niederdruckturbine durch ein Getriebe voneinander entkoppelt sind. Durch die optimierte 
Drehzahl beider Komponenten (vergrößerter Fan - langsamer, Niederdruckturbine (LPT) - 
schneller) wird die Turbinenleistung gesteigert und gleichzeitig die Geräuschemission mini-
miert [4]. Entwickelt wurde der GTF von Pratt & Whitney in Kooperation mit MTU Aero 
Engines. Herkömmliche Varianten sehen vor, dass die Niederdruckturbine u.a. den Fan an-
treibt und zwar nur so schnell, dass der äußere Radius des Fans die zulässige Geschwindigkeit 
nicht überschreitet.  
Die herkömmlich verwendeten Nickelbasislegierungen in der Niederdruckturbine (siehe Ab-
bildung 1) haben mit 8 g/cm
3
 eine zu hohe Dichte um einige Anforderungen im ACARE wirt-
schaftlich erfüllen zu können. Bereits 1967 hat die US Airforce das große Potential zur Ge-
wichtsreduzierung durch Titanaluminid-Legierungen (TiAl-Legierungen) mit einer Dichte 
von rund 4 g/cm
3
 im Hochtemperaturbereich der Flugzeugtriebwerke erkannt [5]. Zwischen 
1980 und 1990 entwickelte das General Electric-Forschungscenter die -TiAl-Legierung Ti-
48Al-2Cr-2Nb, welche als erste kommerzielle Titanaluminidlegierung in der Niederdrucktur-
bine von Flugzeugtriebwerken eingesetzt wurde. Eine weitere Legierung dieser Werkstoff-
gruppe kam erst ca. 15 Jahre später zum Einsatz, die TNM
TM
-Legierung. Wie man an diesem 
Beispiel sehen kann, dauert die Integration neuer Werkstoffe in der Luftfahrt aufgrund der 




Abbildung 1: Schematischer Querschnitt eines konventionellen Flugzeugtriebwerkes mit Angabe der 
Komponenten und Umgebungstemperaturen [6, 7]. Der markierte Bereich zeigt den Einsatzbereich 
der -TiAl-Legierungen.  
Seit September 2014 kommt im Triebwerk PW1100G GTF von Pratt & Whitney die ge-
schmiedete Version der TNM-Legierung zum Einsatz. MTU Aero Engines AG München baut 
hierfür die Niederdruckturbine [8, 9].  
Durch die hervorragenden Hochtemperatureigenschaften der -TiAl-Legierungen wie z.B. 
thermische Stabilität der Mikrostruktur, Resistenz gegen Titanfeuer und hohe spezifische Fes-
tigkeit, konnten sich die Titanaluminide in Konkurrenz zu den Nickelbasislegierungen sehr 
gut platzieren. Deswegen werden die beiden -TiAl-Legierungen (Ti-48Al-2Cr-2Nb, TNMTM) 
bereits in den letzten Stufen der Niederdruckturbine eingesetzt (Abbildung 1) [10, 11]. 
Ein Nachteil der -Titanaluminide ist die begrenzte Oxidationsbeständigkeit über 750 °C, 
wodurch das Einsatzfeld als Hochtemperaturwerkstoff stark begrenzt wird. Um das Anwen-
dungspotential der -Titanaluminide weiter zu steigern und auch bei Temperaturen über 
750 °C einzusetzen, ist eine Steigerung der Oxidationsbeständigkeit notwendig.  
Die Oxidationsbeständigkeit kann durch das Aufbringen von Oxidationsschutzschichten wie 
z.B. Al2O3 erreicht werden. Welche neben der Korrosionsbeständigkeit auch die thermisch-
mechanischen Anforderungen des Substrat-Schicht-Verbundes sicherstellen müssen [12].  
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Zur Erhöhung der Temperaturbelastbarkeit von -TiAl-Schaufeln können zur thermischen 
Isolation keramische Wärmedämmschichten (WDS) aufgebracht werden. Aufgrund der WDS 
können höhere Prozesstemperaturen realisiert und die Lebensdauer des Grundwerkstoffs ver-
längert werden. Die Lebensdauer der Wärmedämmschichten und das Betriebsverhalten wer-
den unter anderem durch eine gute Haftung auf dem Untergrund, eine niedrige Wärmeleitfä-
higkeit und einen thermisch stabilen Phasenaufbau bestimmt [12].  
Die Kombination aus Oxidationsschutz und Wärmedämmung wird bereits für Nickelbasisle-
gierungen in der Brennkammer und Hochdruckturbine der Flugzeugtriebwerke eingesetzt [12, 
13]. Um -Titanaluminide in weitere Stufen der Niederdruckturbine oder Hochdruckturbine 
einzubringen, müssen diese Temperaturen von mindestens 900 °C aushalten und erfordern 
ebenso Beschichtungen zum Oxidations- und Wärmeschutz [14, 15]. Diese Schutzschichten 
finden für -Titanaluminide bisher jedoch noch keine Anwendung. 
1.2 Zielsetzung der Arbeit 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist die mechanische und mikrostrukturelle Untersuchung von 
Oxidationsschutz- und Wärmedämmschichten auf einer Ti-43,67Al-4,08Nb-1,02Mo-0,1B-
Legierung (kurz: TNM-B1-Legierung). Bisherige Untersuchungen beschränken sich entweder 
auf Oxidationsuntersuchungen oder die mechanischen Eigenschaften von verschiedenen Le-
gierungen mit oder ohne Beschichtung. Diese ganzheitliche Betrachtung der Beschichtungen 
auf einer anwendungsrelevanten -TiAl-Legierung erweitert die bisherigen Zusammenhänge. 
Die Prozesskette zur Herstellung des Schichtsystems ist in Abbildung 2 dargestellt.  
Durch eine Halogenierung des Grundmaterials mit Fluor kann ein Oxidationsschutz realisiert 
werden. Der dahinterliegende Mechanismus nennt sich Halogeneffekt. Mit diesem Effekt 
kann die Ausbildung einer Mischoxidschicht aus Titan- und Aluminiumoxid verhindert wer-
den. Die Bildung des schnell wachsenden Titanoxids wird unterdrückt und eine stabile α-
Al2O3-Schicht kann sich ausbilden. Eine Oxidationsbeständigkeit bis 1000 °C für -TiAl-
Legierungen kann damit erzielt werden [16].  
Für Nickelbasislegierungen haben sich α-Al2O3-Schichten bereits als Haftvermittlerschichten 
für Wärmedämmschichten etabliert. Hierfür werden meist Nickel-Cobalt-Chrom-Aluminium-
Yttrium-Schichten auf Turbinenschaufeln aus Nickelbasislegierungen abgeschieden, sodass 




Abbildung 2: Prozesskette der Beschichtungsprozesse zur Herstellung eines Schichtsystems.  
Da Aluminium ein Legierungselement der -Titanaluminide ist, kann eine Al2O3-Schicht mit-
tels Halogeneffekt auf der Oberfläche dieser Legierungen gebildet werden wodurch eine zu-
sätzliche Beschichtung entfällt. Dass sich diese thermisch gewachsenen α-Al2O3-Schichten als 
Haftvermittlerschicht für eine Wärmedämmschicht auf einer TNM-B1-Legierung eignen, 
konnte bereits bestätigt werden [18, 19].  
Wärmedämmschichten senken die Temperaturbelastung des Grundmaterials und können im 
vorliegenden Fall aus Yttrium-teilstabilisiertem Zirkonoxid (YPSZ) aufgebaut werden. Ein 
mögliches Beschichtungsverfahren ist die physikalische Gasphasenabscheidung mittels Elekt-
ronenstrahlverdampfung (kurz: EB-PVD) [19]. Die Temperaturbeständigkeit konnte für mehr 
als 1000-1 h Zyklen bei 1000 °C auf einer TNM-B1-Legierung nachgewiesen werden [19].  
Aufgrund der Beschichtungsprozesse bei 900 °C oder 1000 °C, wird das Grundmaterial be-
reits hohen Temperaturen ausgesetzt. Der Einfluss dieser Prozesstemperaturen und -dauer auf 
das Grundmaterial stellt eine zentrale Untersuchung in der vorliegenden Arbeit dar.  
Das komplexe Zusammenspiel zwischen den Schichten und dem Grundwerkstoff impliziert 
unterschiedliche Fragestellungen, die mittels mikrostruktureller und werkstoffmechanischer 
Charakterisierung untersucht und anschließend verknüpft werden.  
Anhand von Zug- und Ermüdungsversuchen vom Grundmaterial und dem Grundmaterial mit 
Schichtsystem (α-Al2O3 + YPSZ) lassen sich mechanische Eigenschaften bestimmen und das 
Versagensverhalten untersuchen wie z.B. Risse, die ausgehend von der WDS durch die Oxid-
schicht ins Grundmaterial übergehen können und schlimmstenfalls zum Bauteilversagen füh-
ren [20, 21]. 
Die umgebungsbedingte Schädigung von -TiAl durch die Aufnahme von Sauerstoff während 
der Beschichtungsprozesse spielt für die Materialversprödung eine zentrale Rolle und wird in 
der vorliegenden Arbeit mit untersucht.  
Zusammengefasst ist die grundlegende Charakterisierung eines Oxidations- und Wärme-
dämmschichtsystems auf einer TNM-B1-Legierung mit unterschiedlichen Untersuchungsme-
thoden gefordert, um Kenntnisse zum Schichtverhalten auf dieser Legierungsklasse zu ermit-





Allgemein werden konventionelle Titanlegierungen in α-, (α+β)-, β- und near-α-Legierungen 
klassifiziert. Dabei ist das Aluminium auf 15 At.-% begrenzt, um die Ausscheidung der sprö-
den intermetallischen Phase α2-Ti3Al zu vermeiden [22]. Mit der Erhöhung des Aluminium-
gehaltes auf über 42 At.-%, kommt es zur Ausbildung geordneter Phasen, wodurch sich die 
Werkstoffklasse der intermetallischen Titanaluminide ergibt. Dabei liegt der Aluminiumgeh-
alt meist zwischen 43-48 At.-% und es treten mindestens zwei geordnete intermetallische 
Phasen, α2 und , auf. Wird Niob und Molybdän zulegiert, stabilisiert sich die ungeordnete β-
Phase bis zur Raumtemperatur, sodass eine dreiphasige Legierung aus intermetallischen Pha-
sen vorliegt und sehr gut mit konventionellen Schmiedemethoden zu bearbeiten ist [10]. Zu 
diesen intermetallischen Legierungen mit einem Aluminiumgehalt zwischen 43-48 At.-% 
gehören die TNB-Legierungen mit 5-10 At.-% Niob und 0-1 At.-% Bor oder Kohlenstoff so-
wie die TNM-Legierungen, siehe Tabelle 1. TNB-Legierungen haben zwar eine gute Kriech-
beständigkeit, lassen sich jedoch schlecht umformen oder schmieden da keine ungeordnete β-
Phase bis zur Raumtemperatur vorliegt. TNM-Legierungen enthalten 3-5 At.-% Niob und 0,1-
2 At.-% Molybdän [10, 23]. Eine weitere Spezialisierung sind die TNM-B1-Legierungen mit 
zusätzlich 0,1-0,2 At.-% Bor, wodurch eine Kornfeinung erreicht wird [23, 24].  
Tabelle 1: Übersicht ausgewählter Entwicklungsstufen von TiAl-Legierungen [5, 10, 25-31]. 
Generation Zusammensetzung in Atom-% Jahr Quelle 
1 Ti–48Al–1V–(0,1 Gew.% C) 1975-81 [27, 31] 
 
Ti-49Al-1,5Mn 1982-85 [29] 





Ti-48Al-2Cr-2Nb 1990 [5, 30] 
 
Ti-47Al-4(Nb,Mn, Cr, Si, B) 
  
 
Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B) 
  
3 TNB-Legierung   2000 [26] 
 Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(0,1-2)Mo-(0,1-1)B 2003 [32] 
 
Ti-45Al-(5-10)Nb-(0-0,5)B,C 2008 [33] 
 
TNM-Legierung (Ti-43Al-4Nb-1Mo-0,1B) 2008 [34-36] 
 
Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(1-3)Mo-B 2009 [37] 
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2.1.1 Kristallstrukturen und Phasendiagramm 
Die einzelnen Kristallstrukturen und Umwandlungstemperaturen der TiAl-Legierungen sind 
von großer Bedeutung, da sie maßgeblich die Materialeigenschaften beeinflussen. Technisch 
relevante TiAl-Legierungen bestehen aus zwei Phasen, der geordnet, hexagonalen α2-Ti3Al-
Phase mit D019-Struktur (Abbildung 3a) sowie der geordneten tetragonal flächenzentrierten -
TiAl-Phase mit L10-Struktur (Abbildung 3b) [31, 38].  
 
Abbildung 3: Kristallstrukturen der einzelnen Phasen einer TNM-Legierung [39]. a) Hexagonale Kris-
tallstruktur der α2-Ti3Al-Phase, b) tetragonal-flächenzentriertes Gitter der -TiAl-Phase und c) durch-
dringend primitives Gitter mit B2-Struktur von βo-Ti(Al). 
Dabei führt eine geringfügige Verzerrung der c-Achse zu einer tetragonal flächenzentrierten 
Struktur des -TiAl, da die Titan- und Aluminiumatome sich schichtweise parallel zur (100)-
Ebene anordnen und unterschiedliche Atomradien besitzen [40]. Legierungen der dritten Ge-
neration (siehe Tabelle 1) weisen jedoch bei Raumtemperatur noch eine geordnete βo-Ti(Al)-
Phase mit durchdringend primitivem Gitter mit B2-Struktur auf (Abbildung 3c) [41]. Beim 
Unterschreiten von ca. 1210 °C wandelt sich die ungeordnete β-Phase mit bcc-Struktur in die 
geordnete βo-Phase mit einem spröden Charakter um [42]. Die bcc-Struktur weist genügend 
voneinander unabhängige Gleitsysteme auf und besitzt daher eine recht gute Verformbarkeit 
[23]. Da in der Literatur verschiedene Schreibweisen der Phasen existieren, sind in Tabelle 2 
die in dieser Arbeit verwendeten Schreibweisen aufgeführt.  












α2-Ti3Al α2-Ti3Al [30] geordnet hexagonal D019 P63/mmc  
α-Ti α-Ti [43] ungeordnet hexagonal A3 P63/mmc 
-TiAl -TiAl [30] geordnet tetragonal flächenzentriert L10 P4/mmm 
βo-Ti(Al) 
βo-TiAl [44, 45], β/B2 [46], 
β/(βo) [42]  
geordnet kubisch primitiv B2 Pm ̅m 
β-Ti β-Ti(Al) [44] ungeordnet kubisch-raumzentriert A2 Im ̅m 
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Bei Raumtemperatur liegen die α2-und βo-Phase in geordneter Struktur vor, bei Hochtempera-
tur kommt es zur Umwandlung in ungeordnete Phasen. Für die verwendete TNM-B1-
Legierung ergeben sich nach Erdely et al. [44] folgende Umwandlungstemperaturen:       
1100-1200 °C;       1200-1250 °C. -TiAl liegt nur geordnet vor, löst sich zwischen 1250-
1275 °C jedoch auf [31, 44]. Das wissenschaftlich aktuellste und veröffentlichte Phasendia-
gramm einer TNM-B1-Legierung mit den benannten Phasen ist in Abbildung 4 dargestellt 
[37, 39, 45]. Die Markierung zeigt den Abkühlungspfad einer Ti-43,67Al-4,08Nb-1,02Mo-
0,1B-Legierung mit folgenden Umwandlungen an: L → L + β→ β → β + α → α + β +  → 
α + β + βo +  → α + βo +  → α + α2 + βo +  → α2 + βo +  [45]. Das α-Einphasenfeld tritt in 
diesem Fall nicht auf, da es nur bei extrem langsamer Abkühlung und nach Langzeitglühung 
im betreffenden Temperaturbereich erreicht wird [47].  
Ab 1405 °C erreicht man beim Abkühlen die Tβ-Temperatur und aus dem β-Einphasenfeld 
scheidet sich α-TiAl aus. Dabei bilden sich die ersten α-Körner an den Korngrenzen der β-
Körner und wachsen als Stängel ins Innere hinein. Zwischen den beiden Phasen stellt sich die 
Burgers-Orientierungsbeziehung mit {110}β ||(0001) α und <111> β||<11 ̅0> α ein [24, 48, 49]. 
Davon abgeleitet kann aus einem einzelnen β-Korn die α-Phase mit bis zu 12 verschiedenen 
Orientierungsvarianten gebildet werden, wodurch ein intrinsischer Kornfeinungseffekt ent-
steht, welcher allein durch eine peritektische Erstarrung in einem TiAl-System nicht möglich 
ist [10, 48].  
 
Abbildung 4: Gegenüberstellung des a) Phasendiagramm einer xTi-xAl-4Nb-1Mo-0,1B Legierung mit 
eingezeichneter Markierung bei 43,5 At.-% Aluminium; b) Phasenanteilsdiagramm und Umwand-
lungsbereiche der vorhandenen drei Phasen [45]. 
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Bei weiterer Abkühlung überschreitet man bei 1265 °C die T,solv und die -Phase scheidet 
sich aus [50]. Die -α-Lamellen stehen entsprechend der Blackburn-Beziehung 
{111}||(0001)α2 und <110>||<11 ̅0>α2 [51] zueinander und bilden dadurch sogenannte lamel-
lare Kolonien. Denquin et al. [52] erklären die Umwandlung des hexagonalen α-Gitters in das 
kubisch-flächenzentrierte -Gitter anhand von Shockley-Partialversetzungen, die entlang der 
(0001)-Ebenen im α verlaufen und für den notwendigen Stapelfehler sorgen, sodass die hexa-
gonale ABABA-Stapelfolge unterbrochen und zu einer tetragonal-flächenzentrierten 
ABCAB-Stapelfolge verschoben wird [53]. Ordnung und Konzentrationsausgleich stellen sich 
durch Diffusionsprozesse ein. Nach einer Theorie von Shang et al. [51] führt die Umwand-
lung durch eine diffusionskontrollierte Wanderung von Grenzflächenstufen entlang der dich-
test gepackten Ebenen zur -Lamellenbildung. Die Breite der -Lamellen wird durch die Ab-
kühlgeschwindigkeit bestimmt. Feine -Lamellen lassen sich somit durch eine sehr hohe Ab-
kühlgeschwindigkeit erreichen [54, 55].  
Die eutektoide Umwandlungstemperatur Teut=1160 °C gibt den Wechsel vom α + α2 + βo + -
Gebiet ins α2 + βo + -Phasenfeld und das Maximum an geordneter βo-Phase an [45]. Aktuelle 
Untersuchungen mittels Neutronenbeugung geben für die eutektoide Temperatur 
Teut=1174 °C an [44]. Ein Minimum an βo-Ti(Al) gibt es zum einen bei der solv-Temperatur 
mit dem Phasenübergang α +  + β → α + β und zum anderen bei Raumtemperatur. Die 
Gussporosität wird durch einen HIP-Prozess (Heiß-Isostatisches-Pressen) knapp oberhalb der 
eutektoiden Temperatur beseitigt [47].  
Um das Material zu schmieden, macht man sich die Umwandlung von geordneter βo-Ti(Al)-
Phase in ungeordnetes β-Ti(Al) bei höherer Temperatur zunutze. Die Gegenwart dieser Phase 
verbessert das Schmieden, Strangpressen oder Walzen bei Temperaturen zwischen 1200 °C 
bis 1250 °C durch die βo  β Umwandlung [44]. Hier zeigten Takeyama und weitere Autoren 
zum ersten Mal, dass Titanaluminide mit βo/β-Phase mittels konventionellem Schmieden mit 
hoher Umformgeschwindigkeit verarbeitet werden können [56-58]. 
Neben den drei genannten Phasen kann es zur Ausscheidung einer vierten Phase - der o-
Ti4Al3Nb-Phase kommen. Diese Phase scheidet sich in der βo-Phase aus und kann bei lang-
samer Abkühlung ab 825 °C nach dem HIP-Prozess einer TNM-B1-Legierung gebildet wer-
den. Vermeiden lässt sich die o-Phase nur durch schnelles Abkühlen mit mindestens 
900 K/min. Das Wachstum der o-Phase ist außerdem von der Molybdändiffusion abhängig. 
Da o Molybdän aus der βo-Phase verdrängt, steigt der Niob-Titangehalt dadurch an. Die βo-
Grundlagen 
9 
Phase wird durch einen erhöhten Molybdängehalt und die o-Phase durch einen erhöhten Ni-
obgehalt stabilisiert. Im Vergleich zur βo-Phase haben α2 und  eine geringere Löslichkeit für 
Molybdän, wodurch sich ein gewisses o-Gleichgewicht einstellt, solange Molybdän und Ni-
ob Atome nicht aus der (βo+o) Phase in die benachbarten α2/-Phasen diffundieren können. 
Nach einer Wärmebehandlung bei 750°C für 300h ergibt sich eine mittlere Korngröße der o-
Körner von 100 nm [59]. Dies deckt sich mit der Aussage von Wallgram et al. [35], welche 
eine mittlere Korngröße von 150-300 µm nach einer Wärmebehandlung bei 
1230 °C/1 h/Luftabkühlung + 850 °C/6 h/Ofenabkühlung messen.  
2.1.2 Einfluss der Legierungselemente 
Um die Hochtemperatureigenschaften der -TiAl-Legierungen zu verbessern investierte man 
in den letzten Jahren viel Arbeit in die Legierungsentwicklung. Legierungen der dritten Gene-
ration (siehe Tabelle 1) besitzen erhöhte Niob- und Molybdängehalte sowie geringe Mengen 
an Bor und teilweise Kohlenstoff. Legierungen mit Hafnium, Zirkon oder Rhenium haben 
hierbei keine große Anwendung gefunden, die sogenannten TNB-Legierungen mit Niobgehal-
ten von 5-10 At.-% und Kohlenstoff wurden jedoch stärker untersucht [10]. Ein weiteres Bei-
spiel aus dieser Legierungsgeneration sind die TNM
TM
-Legierungen, die als Hoffnungsträger 
für weitere Anwendungen durch gute Gefüge-Eigenschaftsbeziehungen präsentiert werden. 
Durch die Stabilisierung der β-Phase mittels Niob und Molybdän liegt diese Phase auch bei 
Raumtemperatur als geordnetes βo-Ti(Al) vor und bildet ein Dreiphasensystem aus [22]. Da-
bei ist Molybdän ein 4-fach stärkerer β-Stabilisierer und es ergibt sich ein β-Äquivalent von 
β=Nb+3,9Mo (in At.-%) [10, 60]. Durch Abstimmung des Aluminium-Niob- und Molybdän-
gehaltes kann das Auftreten der α2-Phase so gut wie möglich unterdrückt und der Anteil an 
duktiler β-Phase angepasst werden, sodass diese Legierung gut unter Hochtemperatur mit 
konventionellen Schmiedeeinrichtungen umgeformt werden kann. Zusätzlich reduzieren Niob 
und Molybdän die Diffusionsgeschwindigkeit bei Einsatztemperaturen, wodurch die Verset-
zungsbewegung minimiert und die Kriech- sowie Oxidationsbeständigkeit durch verlangsam-
te Diffusionsprozesse verbessert wird [61].  
Aluminium bestimmt maßgeblich den α2-Ti3Al-Phasenanteil, wobei dieser mit abfallendem 
Aluminiumgehalt ansteigt [10, 35]. Laut [62] zeigt Niob einen geringeren Einfluss auf den α2-
Ti3Al-Phasenanteil als Aluminium. Eine Aluminiumabweichung von ±0,5 At.-% kann bereits 
zu einer Änderung der Tsolv von ca. 30 °C führen [10].  
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Wird Bor in geringen Mengen einer TiAl-Legierung zugefügt, bewirkt es eine deutliche Korn-
feinung des Gefüges [24]. Die Kornfeinung findet dabei bevorzugt während der Festphasen-
umwandlung von β(Ti) zu α(Ti) an Boriden im interdentritischen Zwischenraum statt. Die 
Körner folgen einer heterogenen Keimbildung, wodurch zwischen Borid und α(Ti) keine Ori-
entierung existiert [24, 63]. Abhängig von der Legierungszusammensetzung kann bereits 
0,1 At.-% Bor in einer gegossenen TiAl-Legierung die Korngröße reduzieren, Voraussetzung 
ist eine schnelle Abkühlung, damit die Boride nicht weiter wachsen und die Bruchdehnung 
verbessern können [64].  
Ebenso sind der Einfluss von Sauerstoff, Stickstoff und Wasserstoff auf die mechanischen 
Eigenschaften des TiAl zu nennen [65, 66]. Die hexagonale α-Phase nimmt dabei mehr in-
terstitielle Verunreinigungen als die tetragonal flächenzentrierte -Phase auf. Die erhöhte 
Sauerstofflöslichkeit hängt von dem Titananteil und den Oktaederlücken ab [67]. Die α2-
Phase und die -Phase weisen beide zwei verschiedene Typen von Oktaederlücken auf, wobei 
in der α2-Phase jeweils 4 oder 6 Titannachbaratome und in der -Phase nur 2 oder 4 Titan-
nachbaratome vorliegen. Demzufolge setzen sich aufgrund von 6 Titanatomen in der Nach-
barschaft die Sauerstoffatome bevorzugt in die α2-Phase [66]. Das bedeutet nicht, dass sich in 
der -Phase gar kein Sauerstoff löst. Nach Ch. Leyens und N. Laska kommt es zu einer Sauer-
stoffanreicherung von 10-20 At.-% in der α2-Phase und 1-2 At.-% Sauerstoff in der -Phase 
[19, 22]. Niob und Molybdän substituieren bevorzugt Titan von den regulären Gitterplätzen, 
wenn wenig Sauerstoff in der TiAl-Legierung vorliegt [68]. Wenn der interstitielle Sauer-
stoffanteil steigt, werden die titanreichen Oktaederlücken besetzt und der Sauerstoff bindet 
die Titanatome, wodurch auch Aluminiumatome von Niob und Molybdän substituiert werden 
können. Durch die sehr leichte Aufnahme von Sauerstoff im TiAl-Gitter während des 
Schmelzens oder einer Wärmebehandlung ist ein Versprödungseffekt in TiAl-Legierungen zu 
beobachten [65, 69-79].  
2.1.3 Versprödung 
TiAl-Legierungen gehören mit einer Dichte von 4 g/cm
3
 mittlerweile zu einem bekannten 
Material in der Luft- und Raumfahrt, wodurch die Nickelbasis-Superlegierungen mit 8 g/cm
3
 
gerade in der Niederdruckturbine bereits ersetzt werden. Die erforderlichen 
Hochtemperatureigenschaften können unter anderem durch die Wahl der 
Herstellungsmethode, entsprechende Legierungen und Wärmebehandlungsverfahren 
angepasst werden. Ein deutliches Problem stellt bei einem Einsatzfeld von 700 °C bis 800 °C 
jedoch die oxidationsinduzierte Versprödung dar. Auch wenn die Oxidationsbeständigkeit bis 
Grundlagen 
11 
1000 h ausreicht, erfährt die Bruchdehnung bereits nach kurzer Auslagerung bei 700 °C einen 
dramatischen Abfall [70, 75, 76, 80]. Durch den mechanischen Abtrag einer Randschicht von 
25-50 μm kann die ursprüngliche Duktilität wiederhergestellt werden, woraus man 
schlussfolgert, dass nur die Randzone betroffen ist [78]. Mit Mikrohärtemessungen bei 
HV0,025 oder HV0,05 lässt sich eine Beeinflussung im Material durch Sauerstoffaufnahme 
während Hochtemperaturoxidation bis mindestens 100 µm messen [22, 81]. Kommt das 
Material mit Luft unter hohen Temperaturen in Verbindung, diffundieren Sauerstoff- und 
Stickstoffatome in das Material und setzen sich bevorzugt auf Zwischengitterplätze der α2-
Phase. Draper et al. konnten mit Hilfe von Atomsondentomographie (APT, LEAP- engl. local 
electrode atom probe) zeigen, dass Sauerstoff vorrangig in der α2-Ti3Al-Phase gelöst ist und 
die -TiAl-Phase nur sehr geringe Sauerstoffgehalte aufweist [78]. Lediglich 1-2 At.-% 
Sauerstoff lösen sich in -TiAl und 10-20 At.-% in α2-Ti3Al [19, 22].  
Durch die bevorzugte Einlagerung von Sauerstoff auf interstitiellen Gitterlücken der α2-Ti3Al-
Phase werden anisotrope Gitterverspannungen und Mischkristallhärtung hervorgerufen, 
wodurch eine Härtung und ein Duktilitätsverlust verursacht werden [70, 82, 83]. In Planck et 
al. [74] wird mittels Mikrohärtemessung (25 g) die Sauerstoffaufnahme in eine α2/-TiAl-
Legierung nachgewiesen. Die beeinflusste Tiefe des Materials ist dabei um eine 
Größenordnung tiefer als die Oxidschicht dick ist. Die Aufnahme von Sauerstoff bis ca. 
50 μm Tiefe korreliert in etwa mit dem Anstieg der Härte in diesem Bereich [22, 74, 84].  
Die ablaufenden Mechanismen bei der Sauerstoffversprödung sind noch nicht vollständig 
geklärt, Wasserstoff- und Stickstoffversprödung sind ebenso mögliche Ursachen für einen 
Duktilitätsverlust. Wobei die Oxidation von Ti3Al in reiner Sauerstoffatmosphäre schneller 
verläuft als an Luft. Durch die Ausbildung einer TiN-Schicht zwischen Schicht und Substrat 
wirkt diese als Diffusionsbarriere [85].  
Der versprödete Randbereich wird in Dettenwanger et al. [86] an einer Ti-50Al-Legierung 
untersucht. Es wird berichtet, das es bei der Oxidation zur Ausbildung einer Aluminium-
verarmten Schicht unter der Oxidschicht kommt. Je nach Auslagerungsdauer bildet sich 
zunächst eine unbekannte kubische X-Phase, dann eine 2-Phasenschicht mit der kubischen X-
Phase und α2-Ti3Al. Wobei mit fortschreitender Auslagerungszeit der Phasenbereich immer 
dicker wurde und weiter ins Material hinein wächst. Locci et al. [87] beschreiben die X-Phase 
als Z/X-Phase und in Appel et al. [41] wird diese Phase entgültig als Z-Phase mit der 
chemischen Zusammensetzung von Ti5Al3O2 angegeben. Alle Veröffentlichungen berichten 
übereinstimmend, dass die Z-Phase sich erst nach Langzeitauslagerung bildet, sodass 
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Auslagerungszeiten von mindestens 100 h notwendig sind [86]. In Laska [19] wurde die Z-
Phase sogar nach 100-1h-Zyklen bei 900 °C gemessen. Wobei Z-Phase und α2-Phase fast 
immer gleichzeitig unter der Oxidschicht in der Aluminium verarmeten Zone vorliegen. Exakt 
nachweisen lässt sich die Z-Phase nur mittels Transmissionselektonenmikroskopie (TEM). 
EDX kann nicht eindeutig zwischen Z-Phase und α2-Phase unterscheiden, da eine quantitative 
Aussage zu dem Sauerstoffgehalt nicht möglich ist.  
Die Sauerstoff-Versprödung tritt bereits nach kurzen Auslagerungszeiten ein; nach 10 h bei 
315 °C genauso wie nach 16 h bei 649 °C liegt eine Reduktion der Raumtemperatur-Duktilität 
um mehr als die Hälfte bei einer Ti-48Al-2Cr-2Nb-Legierung vor [70].  
Insbesondere die TNM
TM
-Legierung ist in den letzten Jahren verstärkt in den Fokus der 
Forschung und Entwicklung gerückt und wird seit September 2014 als geschmiedete Variante 
im Triebwerk von Pratt&Whitney PW1100G GTF eingesetzt. Auch für diese molybdänhaltige 
TiAl-Legierung ist das Oxidationsverhalten bei Temperaturen über 750 °C unzureichend. Ihre 
Oxidationsbeständigkeit ist geringer im Vergleich zu den TNB-Legierungen, die einen 
höheren Niobgehalt haben. Allerdings wirkt sich die Reduzierung des Nb-Anteil positiv auf 
die mechanischen Eigenschaften aus [18]. Die Problematik der Versprödung bei TiAl-
Legierungen ist noch nicht grundlegend geklärt. Zur Sauerstofflöslichkeit in βo-Ti(Al) sind in 
der Literatur noch keine Werte veröffentlicht. Dadurch ist der Einfluss dieser Phase auf die 
Versprödung im Zusammenspiel mit den anderen Phasen noch nicht ansatzweise geklärt. 
Bevorzugt wird auch nur von einer Sauerstoffversprödung gesprochen, der Einfluss von 
Stickstoff ist nicht geklärt. 
2.2 Wärmedämmschicht auf fluorierten -Titanaluminid-
Oberflächen  
2.2.1 Oxidationsschutz mittels Halogeneffekt 
Aufgrund der hohen Reaktivität des Aluminiums und Titans in oxidierender Atmosphäre wird 
der Einsatz bei hohen Temperaturen entscheidend durch die Oxidationsbeständigkeit be-
stimmt. Bei Titan-Aluminium-Legierungen kann es zur Ausbildung einer Mischoxidschicht 
kommen, die mehrere µm dick sein kann. TiO2 besitzt hierbei eine starke Fehlordnung und 
zeigt eine deutlich höhere Sauerstoffleitfähigkeit als Al2O3, wodurch es ein schnellwachsen-
des Oxid ist [82].  
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Die Arbeitsgruppe um Prof. Schütze am Dechema Forschungsinstitut in Frankfurt arbeitet 
bereits seit mehr als 10 Jahren an der Nutzung des Halogeneffekts zur Verbesserung der 
Hochtemperatur-Oxidationsbeständigkeit von TiAl-Legierungen durch das Behandeln der 
Werkstoffoberfläche mit Halogenen [88-91]. Man unterstützt die Ausbildung einer langsam 
wachsenden Al2O3-Schicht durch die Reaktion von Aluminium mit Fluor und unterbindet die 
Entstehung einer schnell wachsenden Titanoxidschicht. Als klassisches Beispiel wird in der 
Literatur auf einen Turbolader-Rotor aus -TiAl nach 1200 h Auslagerungsdauer unter Hoch-
temperatur mit und ohne Halogenbehandlung verwiesen [92]. Man sieht deutlich die Abplat-
zung der Oxidschicht nach entsprechender Auslagerungszeit, wenn kein zusätzlicher Oxidati-
onsschutz auf der Oberfläche existiert, siehe Abbildung 5. Der Turbolader-Rotor mit Halo-
genbehandlung zeigt dagegen noch eine geschlossene und gut haftende Oxidschicht, die eine 
Dicke von 2-3 μm ausbildet. Die Behandlung der Oberfläche kann über Ionenimplantation, 
Flüssig-Tauchverfahren in Flusssäure oder mittels Sprühen von F-Polymer erfolgen [18, 93].  
 
Abbildung 5: Turbolader-Rotor aus einer -TiAl-Legierung (Ti-45Al-8Nb-0,2C in At.%) a) ohne Halo-
genbehandlung; b) mit Halogenbehandlung nach 1200 h bei 1050 °C unter Laborluft [92]. 
Welche der chemischen und physikalischen Methoden für -TiAl-Legierungen am geeignets-
ten ist um Halogene aufzubringen und die Hochtemperaturoxidationsbeständigkeit zu verbes-
sern, kann bis heute noch nicht eindeutig gesagt werden [94, 95]. Neben Chlor hat sich be-
sonders Fluor als effektiv gezeigt. Nach der Halogenbehandlung muss eine Voroxidation des 
Materials bei 900 °C für 24 h unter Luft stattfinden. 
Während dieser Zeit laufen folgende Reaktionen ab [89, 91]: 
                   Gleichung 1  
                      Gleichung 2 
                           Gleichung 3 
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Dabei findet eine bevorzugte Bildung von Aluminium-Fluorid statt, wenn der Partialdruck 
dafür größer als von Titanfluorid ist.  
In der Literatur wird postuliert, dass in der fluorierten Oberfläche gasförmige Al(I)-
Verbindungen als Zwischenprodukt entstehen und an der Oberfläche mit Sauerstoff reagieren. 
Nach der Bildung von Al2O3 diffundiert das freigewordene F wieder in das Material zurück 
und kann erneut mit Aluminium nach Gleichung 3 und 4 reagieren [88-90, 92, 96]. Bei dem 
Oxid an der Oberfläche handelt es sich um α-Al2O3. Fluor fungiert als ständiger Katalysator, 
da die Halogene bei diesem Prozess nicht verbraucht werden und nach der Bildung von Alu-
miniumoxid kein Fluor mehr entweichen kann. Auch thermozyklische Langzeitauslagerungen 
bei 900 °C für 4000 h können der gebildeten Oxidschicht auf -TiAl-Legierungen nichts an-
haben [97].  
Damit der Halogeneffekt ablaufen kann, müssen die Fluordosis und die Fluorpartialdrücke 
miteinander abgestimmt werden. Mittels FactSage haben Donchev et al. Partialdrücke von 
Aluminium- und Titanfluorid berechnet und konnten zeigen, dass bei einer Temperatur von 
900 °C die größte Differenz zwischen    
    und    
    liegt, sodass es bei diesen Bedingungen 
bevorzugt zur Ausbildung von Aluminiumfluorid und nicht zu Titanfluorid kommt [89]. Tit-
anfluoride sind nicht stabil und oxidieren weiter zu Titanoxid. Zu einer erfolgreichen Alumi-
nium-Fluor-Verbindung kommt es demnach nur, wenn folgende Gleichung erfüllt ist [89]:  
           (     )       Gleichung 4 
2.2.2 Keramische Wärmedämmschichten 
Keramische Wärmedämmschichten (WDS) werden nicht nur für stationäre Gasturbinen, son-
dern auch für die Beschichtung von Schaufeln in Flugzeugtriebwerken verwendet 
(Abbildung 6) [13]. Durch diese Anwendung kann prinzipiell eine Erhöhung der Arbeitstem-
peratur ohne Temperaturmehrbelastung des Substrats erreicht werden, da durch die WDS eine 
Temperaturabsenkung am Metall von bis zu 175 °C erreicht wird [13]. Durch eine geringe 
Wärmeleitfähigkeit der keramischen Wärmedämmschicht wird die maximale Metalltempera-
tur unterhalb der Schicht reduziert, Abbildung 7 soll diesen Effekt verdeutlichen [12]. Wobei 
das ankommende Heißgas durch eine oberflächliche Filmkühlung bereits vor dem Auftreffen 
auf die WDS abkühlt und der Temperaturgradient durch die WDS, im Vergleich zu einer 




Abbildung 6: a) Leitrad 2. Stufe und b) Laufrad 1. Stufe einer Hochdruckturbine mit Keramiküberzug 
und Austrittsöffnungen für Kühlluft [4].  
Damit Wärmedämmschichten auf einer Oberfläche haften, wird für gewöhnlich eine Haft-
vermittlerschicht (BC- engl. bond coat) zwischen WDS und Substrat aufgebracht, siehe 
Schichtaufbau in Abbildung 7. Die Haftvermittlerschicht ist zusätzlich für den Oxidations- 
und Heißgaskorrosionsschutz verantwortlich [98]. Typischerweise ist die Haftvermittler-
schicht eine NiCrAlY oder NiCoCrAlY-Legierung und wird mittels Plasmaspritzverfahren 
oder physikalischer Gasphasenabscheidung (PVD) aufgetragen [98]. Diese Schicht bildet eine 
thermisch gewachsene Oxidschicht (TGO) (Abbildung 7), die hauptsächlich aus α-Al2O3 be-
steht- was eine geringe Sauerstoffdurchlässig aufweist. 
 
Abbildung 7: Temperaturverteilung in Turbinenschaufeln nach Schulz et al. [99].  
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Außerdem sorgt diese Schicht für die nötige Anbindung der keramischen Deckschicht an das 
metallische Substrat und schützt den Grundwerkstoff vor Hochtemperaturkorrosion und Oxi-
dation, da die keramische Wärmedämmschicht selbst gasdurchlässig ist und nicht vor Oxida-
tion schützt [100].  
In der Dissertation von N. Laska [19] wurde zum einen eine intermetallische Haftvermittler-
schicht aus einer Ti-Al-Cr-(Y, Zr)-Verbindung mittels Kathodenzerstäubung und zum ande-
ren eine thermisch gewachsene Al2O3-Schicht mittels Halogeneffekt auf TiAl-Legierungen 
abgeschieden. Bei Verwendung der Ti-Al-Cr-(Y, Zr)-Verbindung bildet sich eine thermisch 
gewachsene Al2O3-Schicht bei Hochtemperaturauslagerung aus. Die thermisch gewachsene 
Al2O3-Schicht mittels Halogeneffekt wirkt bereits als Haftvermittlerschicht, sodass kein zu-
sätzlicher BC für die WDS erforderlich ist.  
Die physikalische Gasphasenabscheidung mittels Elektronenstrahlverdampfung zählt zu den 
Vakuumprozessen und eignet sich besonders für Werkstoffe mit einer hohen Siedetemperatur. 
Bei diesem Verfahren wird der Elektronenstrahl auf der Targetoberfläche stark gebündelt, 
sodass eine hohe Energiedichte erreicht und hohe Strahlleistungen erzielt werden können 
[12]. Metalle sowie Keramiken werden dadurch geschmolzen, mittels Dampfphase zur Sub-
stratoberfläche transportiert und abgeschieden, wo ein Schichtwachstum erfolgt. Da der EB-
PVD-Prozess (electron beam physical vapor deposition) einen Sichtlinienprozess darstellt, 
sprich es wird nur die Seite bedampft, die dem Schmelzbad zugewandt ist, ist eine Bauteilro-
tation je nach Anwendungsfall erforderlich. Jede Oberflächenunebenheit, Kerben oder Run-
dungen resultieren in einem abbildenden Schichtwachstum, sodass unter Umständen unter-
schiedliche Schichtmorphologien entstehen können. Weitere Einflussgrößen auf das Schicht-
gefüge und die Schichteigenschaften sind der Dampfdruck der Elemente, Kammerdruck (Va-
kuum), Rotationsgeschwindigkeit des Bauteils, Position zwischen Dampfquelle und Substrat 
sowie die Beschichtungstemperatur. Um die Schichthaftung von Keramiken zu verbessern 
und damit verbundene Interdiffusionsvorgänge anzuregen sowie eine dichte Schicht mit ge-
ringen Eigenspannungen zu erzeugen, bietet es sich an, das Substrat bis ca. 1000 °C vorzu-
wärmen. Metallische Hochtemperaturschichten müssen anschließend wärmebehandelt wer-
den, um die Interdiffusion zwischen Schicht und Substrat zu verstärken. Die aufgebrachten 
keramischen Wärmedämmschichten in diesem Projekt mussten nicht zusätzlich wärmebehan-
delt werden.  
Dicht gesintertes Zirkoniumoxid (ZrO2) weist eine gute Kombination der Eigenschaften durch 
einen hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und eine geringe thermische Leitfähig-
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keit für technische Anwendungen auf [101]. Reines Zirkoniumoxid ist polymorph und zeigt 
deswegen den Nachteil, dass es bei unterschiedlichen Temperaturen verschiedene Modifikati-
onen einnehmen kann und dadurch allein nicht als technische Keramik Anwendung findet. 
Bei Raumtemperatur ist Zirkoniumoxid noch monoklin, über 1170 °C wechselt das Gitter zu 
tetragonal und ab 2370 °C geht das Gitter mit einer Volumenzunahme von etwa 3 % ins Ku-
bische über. Die Volumenzunahme kann durch die Stabilisierung mit Yttriumoxid (Y2O3) 
verhindert werden. Die Dotierung mit Magnesiumoxid und Calciumoxid ist ebenso wirkungs-
voll, jedoch zeigen diese eine geringe Phasenstabilität und Heißgaskorrosionsbeständigkeit. 
Neben dem verwendeten teilstabilisierten Zirkoniumoxid existiert außerdem vollstabilisiertes 
Zirkoniumoxid, wobei die größte Bedeutung der teilstabilisierten Variante mit 6-8 wt.-% 
Yttriumoxid zugeteilt wird (internationale Kurzbezeichnung: YPSZ von Yttria Partially Stabi-
lized Zirconia und 7YSZ) [13, 102].  
Kritisch ist die Haftfestigkeit von WDS, da ein großflächiges Abplatzen der Schicht zum Ver-
sagen des Bauteils führt. Wärmedämmschichten für Schaufeln in stationären Gasturbinen sind 
natürlich anderen Belastungen ausgesetzt als Schaufeln in Flugzeugtriebwerken mit ständigen 
Start- und Landezyklen. Wärmedämmschichten, die mittels Elektronenstrahlverdampfen auf-
gebracht werden, sind dehnungstoleranter als Schichten aus dem atmosphärischen Plasma-
spritz-Verfahren (APS). Ein Vergleich der Schichtstrukturen je nach Herstellungsverfahren ist 
in Abbildung 8 dargestellt. Bei APS-Schichten (a) treten Risse hauptsächlich zwischen den 
Schichten auf, die sich horizontal zur Substratoberfläche ausbreiten. Die Schichthaftung bei 
APS-Schichten ist rein mechanisch und damit schwächer als bei EB-PVD-Schichten (b) mit 
chemischer Bindung.  
 
Abbildung 8: Vergleich der Wärmedämmschichtstrukturen nach Herstellungsverfahren; a) atmosphäri-




Da die WDS nicht diffusionsdicht ist, kann natürlich weiter Sauerstoff an die Oxidschicht 
gelangen und zu lokal verstärktem Wachstum führen [21]. Voluminöse Mischoxidschichten 
können dadurch die Haftfestigkeit der Keramik schädigen. Salze die sich zwischen der ko-
lumnaren WDS-Struktur einlagern und bei Erstarrung/Aufschmelzung zu starken Volu-
menänderungen führen tragen nur zu geringen Spannungserhöhungen in der WDS bei. Viel-
mehr stellt der Transport dieser Stoffe an den Übergang Wärmedämmschicht-
Haftvermittlerschicht ein Problem dar [21]. Durch Kompression der Oxidschicht kann außer-
dem sogenanntes „Buckling― entstehen, was eine Hohlraumbildung und Ablösung der WDS 
bedeutet. Ein weiterer Überblick über Ausfallursachen und Versagensmechanismen von 
Wärmedämmschichten findet sich in Leyens [21] und Oechsner [100].  
Die Schichtstruktur und vorhandene Porosität bestimmen die mechanischen Eigenschaften 
und Wärmeleitfähigkeit der WDS. Die „Splat―-Struktur der APS gespritzten Schichten bringt 
eine hohe Porosität senkrecht zum Wärmefluss mit sich, wogegen die Stängelstruktur der EB-
PVD-Schichten parallel zum Wärmefluss stehen und dadurch eine höhere Wärmeleitfähigkeit 
aufweisen. APS-Schichten haben aufgrund ihrer „Splat―-Struktur einen höheren E-Modul als 
die Stängel-Struktur der EB-PVD Schichten, wodurch EB-PVD-Schichten dehnungstoleranter 
sind und höhere Lebensdauern erreichen. Volumenausdehnungen während der Hochtempera-
turbelastung können außerdem zu Spannungen führen, wodurch letztendlich die Schicht ver-
sagen kann. Haben die Ausdehnungskoeffizienten der WDS und der Haftvermittlerschicht 
einen zu großen Unterschied, kann es ebenso während verschiedenen Temperaturzyklen zu 
thermisch induzierten Spannungen kommen [104]. Unebenheiten und unterschiedliche Dicken 
der Oxidschicht, die als Haftvermittlerschicht für die WDS fungiert, führen zum einen zu ei-
ner Wachstumsstörung der sonst kolumnar wachsenden keramischen EB-PVD-Schicht und 
bringen zum anderen während der Belastung Spannungen ein, die rissauslösend sein können. 
Die Verteilung der Eigenspannungen in der thermisch gewachsenen Oxidschicht ist dabei 
nicht gleichmäßig. Ein direkter Zusammenhang zwischen Spannungen im Oxid und Wärme-
dämmschichtlebensdauer hat sich jedoch noch nicht etapliert [105].   
Entstandene Risse in der Wärmedämmschicht können durch die Oxidschicht wachsen und in 
das Grundmaterial wandern bis eine kritische Risslänge entsteht und zu einem Bauteilversa-




2.3 Mechanische Eigenschaften und Versagensmechanismen 
2.3.1 Festigkeit und Duktilität 
Zur Einordnung der Titanaluminide in das weite Feld der Werkstoffe soll zunächst Abbil-
dung 9 die vielversprechende Lage darstellen. In Abbildung 9a) wird der E-Modul über die 
Dichte aufgetragen und verdeutlicht, dass TiAl-Legierungen mit ca. 4,3 g/cm
3
 noch zu den  
 
Abbildung 9: a) Vergleich des E-Moduls bei Raumtemperatur verschiedener Metalle und intermetalli-
scher Verbindungen In Abhängigkeit von der Dichte; b) Vergleich des E-Moduls in Abhängigkeit von 
der Festigkeit unterschiedlicher Werkstoffe [106]. 
Leichtbauwerkstoffen zählen. Damit unterbieten sie die Nickel-Legierungen und Eisen- sowie 
Eisenaluminide deutlich in der Dichte [22, 106]. Bei Anwendungen, bei denen die Dichte 
entscheidend wird, paart sich diese Eigenschaft noch mit einer ausreichenden Festigkeit, die 
durchaus der Festigkeit von Nickellegierungen nahe kommt, siehe Abbildung 9b). Eine hohe 
spezifische Hochtemperaturfestigkeit ist besonders entscheidend für Anwendungen im Hoch-
temperaturbereich [10, 107, 108]. Die geringe Verformungsfähigkeit der intermetallischen 
Phasen kann mehrere Ursachen haben. In Abhängigkeit der Gittermodifikation nimmt die 
Verformbarkeit von hex zu krz und kfz stetig zu, da entsprechend auch die Anzahl der Gleit-
systeme von drei auf zwölf zunimmt. Die entsprechenden Gleitsysteme sind am dichtesten mit 
Atomen gepackt und dadurch energetisch günstiger für plastische Verformung. Da im tetra-
gonal flächenzentrierten Gitter der -TiAl-Phase fünf unabhängige Gleitsysteme zur Verfü-
gung stehen und damit das von Mises Kriterium erfüllt ist, ist die -TiAl-Phase duktiler als die 
beiden anderen vorliegenden intermetallischen Phasen [38].  
Die α2-Ti3Al-Phase mit hexagonaler D019-Struktur ist bekannt als eine sehr spröde Phase [41, 
109]. Konzentriert man sich auf die Tatsache, dass die am dichtesten gepackte Ebene und der 
kürzeste Verschiebungsvektor für eine Verformung ausreichend sind, würde die α2-Phase eine 
deutlich plastische Verformung aufweisen. Jedoch werden nur wenige Gleitsysteme auch 
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wirklich aktiviert [41]. Bei Raumtemperatur kommt es zu einer geringen plastischen Dehnung 
durch Versetzungsgleiten in α2-Lamellen. Diese Beobachtung wird in Verbindung mit Zwil-
lingsbildung benachbarter -Lamellen gebracht, die die α2-Lamellen gekreuzt und dadurch die 
notwendige Aktivierungsenergie für diese Versetzung erreicht haben. Bei 800 °C kommt es 
zur Anhäufung von Versetzungen, sodass Versetzungsgleiten und -klettern zu einer gesteiger-
ten Dehnung von α2 führen [109]. Zwillingsbildung in α2/-Legierungen konnte in α2-Ti3Al 
bisher noch nicht nachgewiesen werden, laut Yoo et al. [110] kommt es aufgrund von intersti-
tiellen Verunreinigungen, vor allem durch Sauerstoff, zur Behinderung der Zwillingsbildung. 
Lee et al. [111] haben dagegen in nicht stöchiometrischem mehrkristallinem Ti3Al Beweise 
für Zwillingsbildung entdeckt, wobei hier wahrscheinlich die Korngrenzen zur Entstehung 
und Aktivierung notwendig sind. Zweiphasige TiAl-Legierungen zeigen im Vergleich zu ein-
phasigem -TiAl eine höhere Duktilität, trotz der existierenden spröden α2-Ti3Al-Phase. Diese 
Erscheinung wird auf die hohe Löslichkeit von Verunreinigungen in α2 geschoben, wodurch 
die -Phase gereinigt werden soll [112]. Menand et al. beschreiben zusätzlich, dass aufgrund 
der erhöhten Sauerstofflöslichkeit in α2-Ti3Al weniger Oxidausscheidungen im Werkstoff 
auftreten, die die Versprödung verstärken würden; die Sauerstofflöslichkeit in einphasigen 
und zweiphasigen -TiAl-Werkstoffen ist dabei sogar gleich [67]. 
Die geringe Bruchdehnung von 2-3 % bei Raumtemperatur steht in Kontrast zu der Bruch-
dehnung bei Hochtemperatur von mehr als 10 % [71, 109]. Dieses Versagensverhalten kann 
mit der Spröd-Duktil-Umwandlungstemperatur (DBTT- engl. ductile brittle transition tempe-
rature) erklärt werden. Für -TiAl-Legierungen liegt dieser Temperaturübergang zwischen 
600 bis 820 °C [109, 113]. Unterhalb weist das Material ein sprödes, keramisches Verhalten 
ohne makroskopisch plastische Verformung auf. Spannungskonzentrationen an der Rissspitze 
werden nicht durch Fließen abgebaut. Oberhalb der DBTT zeigt sich ein metallischer Charak-
ter mit plastischem Verformungsanteil. Eine Ursache für eine hohe Kerbempfindlichkeit und 
geringe Bruchdehnung unterhalb der DBTT kann eine hohe Peierls-Spannung sein. Die 
Peierls-Spannung ist die erforderliche Spannung für die Gleitbewegung einer Versetzung in 
einem ansonsten fehlerfreien Gitter. Bei einer Ionen- und Atombindung ist die Peierls-
Spannung größer als bei rein metallischer Bindung. Intermetallische -TiAl-Legierungen ha-
ben eine Kombination aus metallischer und kovalenter Bindung, wodurch das spröde Verhal-
ten unterhalb der DBTT erklärt werden kann [12, 27]. Bei Metallen setzt eine thermische Ak-
tivierung zur Überwindung der Gitterreibung bereits bei 0,15 • Ts ein und bei intermetalli-
schen Phasen ist der Übergang von sprödem zu duktilem Verhalten bei höheren Temperaturen 
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(0,5 • Ts) [12]. Bei Temperaturen um die DBTT setzen außerdem dynamische Erholung und 
dynamische Rekristallisation bei Verformung ein [114]. 
Die DBTT ist abhängig von der chemischen Zusammensetzung, dem Gefüge und der Dehnra-
te. In Duplexgefügen findet der duktil-spröd-Übergang bei niedrigeren Temperaturen statt, als 
es in vollständig lamellaren oder nahezu lamellaren Gefügen der Fall ist [27, 113]. Durch eine 




 je nach Gefüge und Zusammen-
setzung die Temperatur zwischen 620 °C und 800 °C. Mit zunehmender Dehnrate verschiebt 
sie sich allerdings zu höheren Temperaturen, was als Hinweis für einen thermisch aktivierten 
Prozess gedeutet werden kann [27, 30, 54].  
Bei Korrelation von Gefüge und Härte zeigt sich, dass die Härte mit abnehmender α2-
Lamellenbreite zunimmt. Entsprechend des Hall-Petch-Mechanismus wirken Grenzflächen 
zwischen α2/ und /-Lamellen als Hindernisse für Versetzungen, sodass ein geringer Lamel-
lenabstand die mechanischen Eigenschaften erhöht [33].  
Die aufgeführten Grundlagen zum Thema Festigkeit und Duktilität sind zunächst nur zur Be-
wertung des Substratmaterials relevant. Zur mechanischen Charakterisierung von -TiAl-
Legierungen mit Schichten ist in der Literatur nicht viel bekannt. Lee et al. [115] haben bei 
800 °C Zugversuche an einer Ti-48Al-Legierung mit Al-21Ti-23Cr Schichten durchgeführt. 
Diese Schichten wurden mittels Magnetronsputtern aufgebracht und haben maßgeblich dazu 
beigetragen die Oxidationsbeständigkeit der Ti-48Al-Legierung bei 1000 °C zu verbessern. 
Zur Untersuchung der Zugfestigkeit wurde das Substratmaterial und das beschichtete Sub-
stratmaterial ohne und mit Voroxidation geprüft. Die Zugfestigkeit hat sich von unbeschichte-
tem Material nach der Voroxidation um die Hälfte reduziert. Mit voroxidierter Al-21Ti-23Cr-
Schicht hat sich die Zugfestigkeit nicht reduziert. Die Bruchdehnung reduziert sich dagegen 
auch mit einer voroxidierten Beschichtung um 60 %. Der stärkere Abfall der mechanischen 
Eigenschaften ohne Beschichtung ist auf die Beeinflussung des Substrates durch Oxidation 
geschuldet. Zum einen weist die gebildete dicke Oxidschicht viele Poren auf welche als Riss-
initiierungsstellen wirken. Zum anderen wird geschlussfolgert, dass die wirksame Fläche zum 
Erhalt der plastischen Dehnung durch die Oxidation reduziert wird und dadurch die mechani-
schen Eigenschaften beeinflusst. 
Die Haftfestigkeit auf dem Substrat ist die Voraussetzung für die Wirksamkeit der Schichten. 
Dabei wird die Haftfestigkeit zum einen durch das Beschichtungsverfahren selbst bestimmt 
und zum anderen durch Eigenspannungen infolge des Beschichtungsprozesses. Bei Hochtem-
peraturauslagerung spielen dann unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten zwischen 
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Schicht und Substrat eine Rolle [116]. Ist der thermische Ausdehnungskoeffizient der Schicht 
kleiner als vom Substrat, entstehen Druckeigenspannungen in der Schicht, wodurch eine 
Schichtdelamination eintreten kann, häufig wirken sich Druckeigenspannungen jedoch positiv 
auf die Schichteigenschaften aus. Ist der Ausdehnungskoeffizient der Schicht größer als vom 
Substrat, entstehen Zugspannungen, die zu senkrechten Rissen in der Schicht führen können. 
In Tabelle 3 ist eine Übersicht ausgewählter Wärmeausdehnungskoeffizienten aufgelistet. 
Tabelle 3: Wärmeausdehnungskoeffizienten ausgewählter Werkstoffe. 
Funktion Werkstoff Wärmeausdehnungskoeffizient in K
-1
 
Haftvermittlerschicht CoCrAlY 19 • 10-6 [117] 
Haftvermittlerschicht NiCrAlY 17 • 10-6  [117] 
thermisch gewachsenes Oxid Al2O3 7-8 • 10
-6 
 [118] 
thermisch gewachsenes Oxid TiO2 6-8 • 10
-6 
[118] 
Wärmedämmschicht YSZ 9-10 • 10-6  [12] 





 10-12 • 10-6 [120] 
Substrat Nickelbasis-Superlegierung 16 • 10-6  [121] 
 
Unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Substrat können während 
Hochtemperaturauslagerungen neben nicht relaxierten Schichteigenspannungen, Bildung 
spröder intermetallischer Phasen an der Grenzfläche Schicht/Substrat und gegebenenfalls 
auch überlagerte mechanische Belastungen eine Rolle spielen [116]. In [122] werden unter 
anderem thermische Spannungen für das Abplatzen der Oxidschicht verantwortlich gemacht. 
Besonders zyklische Oxidationsversuche sind deswegen für Oxide die härteren Bedingungen 
als isotherme Oxidationsversuche. Ebenso wird erwähnt, dass Oxide generell einen kleineren 
Ausdehnungskoeffizienten als Metalle haben, wodurch Druckspannungen während der Ab-
kühlung im Oxid entstehen.  
Wachstumsstress für thermisch gewachsene Oxidschichten auf -TiAl-Legierungen mit Wär-
medämmschichten wurden bisher noch nicht gemessen. Es wird jedoch angenommen, dass 
die gute Haftfestigkeit der Wärmedämmschicht auf diesen Legierungen mit dem thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten zusammenhängt. Dieser ist für -TiAl-Legierungen kleiner als für 
Nickelbasislegierungen, was zu geringeren Spannungen bei zyklischer Wärmebehandlung 
führt, siehe Abbildung 10. Dadurch können auf -TiAl-Legierungen dickere Oxidschichten 




Abbildung 10: Thermischer Ausdehnungskoeffizient für eine TNM-Legierung, Wellenstahl 42CrMo4 
und eine Nickelbasislegierung IN713C [120].  
2.3.2 Ermüdungsverhalten  
Das Ermüdungsverhalten wird grundsätzlich durch die Mikrostruktur, die Oberflächenquali-
tät, die Prüftemperatur und die Umgebungsbedingungen beeinflusst. Bei der Mikrostruktur 
unterscheidet man dabei grundlegend in grobkörnig, lamellare Gefüge und feinem Duplexge-
füge. Bei Untersuchungen des LCF-Verhaltens (engl. low cycle fatigue) von -TiAl-
Legierungen bei 600 °C zeigen sich feine Duplexgefüge den grob lamellaren Gefügen deut-
lich überlegen [124]. Dies lässt sich durch eine stärkere isotrope Verfestigung und einen ge-
ringeren Bauschinger-Effekt erklären. Damit kommt es zu geringeren inelastischen Dehnun-
gen, was folglich zu längeren Lebensdauern führt. Duplexgefüge zeigen zudem eine bevor-
zugte Rissinitiierung in großen -Körnern und weisen eine Korngröße auf, die unterhalb der 
kritischen Risslänge liegt, was zu einem stabilen Rissfortschritt führt. In lamellaren Gefügen 
kann interlamellare Rissinitiierung beobachtet werden und es zeigen sich hohe Streuungen der 
Eigenschaften, was auf die anisotropen Eigenschaften der Kolonien zurückgeführt werden 
kann. Bei Raumtemperatur zeigen Duplex- und lamellare Gefüge fast ausschließlich transgra-
nulare Brüche und Spaltbrüche, feine Duplex-Gefüge können zusätzlich einen Mix aus trans-
granularen und intergranularen Bruchflächen aufweisen. Bei Prüftemperaturen über der 
DBTT zeigt sich überwiegend intergranularer Bruch in Duplex-Gefügen. Delamination und 
intergranulares Versagen ist bei vollständig lamellaren Gefüge entscheidend [27].  
Bei Untersuchung der Ermüdungsbeständigkeit von binären TiAl-Legierungen gibt es be-
kanntlich einen flachen Verlauf der Ermüdungskurve. Dies heißt zum einen, dass bereits ge-
ringe Änderungen der angelegten Spannungen zu starken Änderungen der Bruchzyklenzahl 
führen und zum anderen die Ermüdungsbeständigkeit nicht signifikant mit steigender Tempe-
ratur abnimmt, zumindest bis 800 °C für eine Ti-36,5Al-Legierung (in MA.-%). Außerdem ist 
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das Ermüdungslimit bei 10
7
-Zyklen höher als 75 % von der Zugspannung. Was bedeutet, dass 
sogar bei geringen Spannungsniveaus die maximal angesetzte Spannung während der Ermü-
dungsbeanspruchung höher als die Streckgrenze des Materials ist. [125].  
Ermüdungsversuche zwischen 500-750 °C an Luft mit Ti-47Al-5,1Nb-0,25C-0,4B in At.-% 
haben gezeigt, dass während der Belastung ein Oxidfilm auf der Probenoberfläche gebildet 
wird, wodurch Sauerstoff eine Versprödung des Materials verursacht und die Ermüdungsfes-
tigkeiten geringer ausfallen als bei Vergleichsversuchen, die unter Vakuum stattfinden [126, 
127]. Dieser Effekt wurde 4 Jahre später erneut von Christ mit einer -Met-Legierung (Ti-
46,5Al-4 (Cr, Nb, Ta, B) in At.-%) beobachtet [114]. Unter Vakuum geprüfte Proben errei-
chen mehr Lastwechsel als Proben, die unter Luft geprüft wurden. Wobei Luft den eigentli-
chen Umgebungsbedingungen in der Realität entspricht. Zusätzlich kann Wasserstoff die Ur-
sache für Versprödung von TiAl bei niedrigen Temperaturen sein [128, 129]. Eine Wärmebe-
handlung bei 600 °C für 10-1000 h führt zu einer versprödeten Randzone von 15-20 µm bei 
einer orthorombischen Titanaluminidlegierung (Ti-22Al-25Nb), die mit steigender Auslage-
rungsdauer einen zunehmend negativen Einfluss auf die Dehnungsamplitude bei Ermüdungs-
versuchen führt [22].  
Entscheidend für die Ermüdungslebensdauer ist der Zeitpunkt der Rissbildung [114]. Frühzei-
tige Rissinitiierung in einer versprödeten Randzone kann für eine reduzierte Ermüdungsfes-
tigkeit verantwortlich sein [114]. Dabei ist der Widerstand gegen Rissausbreitung von zwei 
Dingen abhängig, der Lamellenorientierung und der Gefügestruktur (duplex oder lamellar) 
[130]. Der Risswiderstand, oder auch Bruchzähigkeit KIC genannt, ist prinzipiell bei einem 
fein lamellaren Gefüge höher als bei globularer Mikrostruktur. Campell et al. [131] begründen 
den negativen Einfluss durch globulare Anteile, durch den geringeren Widerstand gegen Riss-
ausbreitung aufgrund weniger gewundener Risspfade und weniger Ligamentbildung. Duplex-
Gefüge zeigen nahezu keinen Widerstand gegen Rissausbreitung und haben einen ungefähren 
KIC-Wert von 11 MPa m
0,5
. Als Vergleich dazu erreichen vollständig lamellare Gefüge Werte 
von 16-21 MPa m
0,5 
[130].  
Teilweise ist es sehr schwierig bei spröden Materialien die Versagensstelle zu finden. Anzei-
chen für eine Rissausbreitung geben mitunter die -Körner, da durch einen bevorzugten 
Spaltbruch eine Art Fächer entstehen kann, der in die Richtung des Rissursprungs zeigt [132]. 
Diese Rissquelle findet sich häufig an Poren oder Oberflächenschäden. Weitere Schwachstel-
len sind Titanboride, die nadelartig vorliegen und ebenso wie Lamellen oder -Korn-
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Kolonien, die senkrecht zur Prüfrichtung stehen, zu Spannungsüberhöhungen und Rissinitiie-
rung führen können [64].  
In der Literatur wird grundsätzlich von einer Reduzierung der Ermüdungsfestigkeit durch eine 
Haftvermittlerschicht und Wärmedämmschicht auf -TiAl-Legierungen gesprochen [133-
135]. In Laska et al. [133] wurde eine TNB-V2-Legierung mit einer Haftvermittlerschicht aus 
Ti-60Al-12Cr-4Zr (in At.-%) aufgebracht, voroxidiert und mit einer 7YSZ-EB-PVD-
Wärmedämmschicht beschichtet. Durch die Beschichtung mit Ti-60Al-12Cr-4Zr reduziert 
sich die Ermüdungsfestigkeit bereits um mehr als die Hälfte, siehe Abbildung 11b.  
 
Abbildung 11: Maximaler Stress vs. Bruchzyklenzahl für eine TNB-Legierung mit a) Ti-60Al-13Cr-1Y 
und b) Ti-60Al-12Cr-4Zr-Beschichtungen mit/ohne 7-YSZ-WDS. Die Proben wurden bei 850 °C für 
300 h voroxidiert. R=-1, Prüfung bei RT [133].  
Mit zusätzlich aufgebrachter WDS reduziert sich die Ermüdungsfestigkeit weiter, sodass ein 
Gesamtverlust von 75 % entsteht. Auch der Versuch eine Haftvermittlerschicht aus Ti-60Al-
13Cr-1Y (in At.-%) abzuscheiden führt nach einer isothermen Auslagerung bei 850 °C für 
300 h zu einer Abnahme der Ermüdungsfestigkeit um 57 %, siehe Abbildung 11a.  
Die Oxidationsbeständigkeit des BC bestimmt dabei entscheidend die Lebensdauer der WDS. 
Ein Versagen der WDS geht meist mit dem Abplatzen der Oxidschicht einher. Häufig tritt ein 
Versagen an oder nahe der thermisch gewachsenen Oxidschicht, meist zwischen TGO und BC 
auf [136, 137].  
Braun et al. [134] haben das Ermüdungsverhalten einer beschichteten -TiAl-Legierung mit 
CrAlYN/CrN-Multischichten untersucht. Dabei wurde das Beschichtungsverfahren für die 
Haftvermittlerschicht variiert. Zum einen wurde ein hochleistungsimpuls-Magnetronsputtern 
(HIPIMS- engl. high power impulse magnetron sputtering) und zum anderen ein Magnet-
ronsputterprozess (UBM- engl. unbalanced magnetron sputtering) angewendet. Die HIPIMS-
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Schichten sind gegenüber den UBM-Schichten dichter und haben eine bessere Struktur, was 
dazu beiträgt, dass die Ermüdungsfestigkeit höher ausfällt. Im Vergleich mit der -TiAl-
Legierung ohne Beschichtung reduziert sich die Ermüdungsfestigkeit mit HIPIMS-Schichten 
um ca. 70 MPa und mit UBM-Schicht um ca. 140 MPa, siehe Abbildung 12. Unter einem 
kritischen Stresslevel sind vorhandene Risse oder gebildete Risse aufgrund von internen 
Spannungen nach der Voroxidation in der Nitridschicht harmlos. Diese Risse können jedoch 
bei höherem Stress in das Substrat wachsen. Bei gleicher Risslänge führt eine erhöhte Span-
nung zum Versagen, da der Schwellwert KIth (Threshold) überschritten wird und ins instabile 
Risswachstum übergeht. Weitere Ausführungen zum Schwellwert KIth finden sich in Kapitel 
2.3.3. 
 
Abbildung 12: Maximaler Stress vs. Bruchzyklenzahl für eine -TiAl-Legierung mit CrAlYN/CrN-
Schichten die mittels UBM und HIPIMS abgeschieden wurden. Die Proben wurden bei 850 °C für 
300 h voroxidiert. R=-1, Prüfung bei RT [134]. 
Braun et al. [134] haben im Rahmen dieser Untersuchungen feststellen können, dass bei zyk-
lischen Oxidationstests bei 900 °C für 1000-1 h-Zyklen eine lange Lebensdauer der EB-PVD-
Schichten von einer sehr guten Anbindung an der Oxidschicht profitiert. Die Oxidschicht, die 
an die WDS anliegt, besteht hauptsächlich aus Titanoxid und zeigt eine kolumnare Struktur, 
ein epitaktisches Wachstum. Gewachsene kolumnare Oxidüberstände ragen sogar lokal in die 
WDS hinein. Zirkonoxidpartikel konnten mit EDX in dieser Oxidschicht gemessen werden, 
da sich diese Partikel mit dem Wachstum der Oxidschicht in Richtung Substrat bewegen [134, 
138]. Außerdem füllt die Oxidschicht die Zwischenräume der WDS auf, wodurch eine Art 
Verklammerung zwischen Oxid und WDS entsteht.  
In der Literatur wird für beschichtete Titanlegierungen nicht von einer Beeinträchtigung der 
Ermüdungsbeständigkeit gesprochen [22, 139]. In Leyens [116] wird für die Verwendung 
einer TiAl-Schicht auf einer near-α-Titanlegierung (TIMETAL1100) keine Beeinträchtigung 
des Ermüdungsverhaltens des Grundmaterials aufgezeigt, siehe Abbildung 13. In diesem 
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Rahmen wird auch angesprochen, dass dieses Ermüdungsverhalten bei Schutzschichtentwick-
lungen nur sehr unzureichend berücksichtigt wird. Für die Beschichtung einer Stahllegierung 
(S355J2G3) mit Cr2O3-NiCr Schichten [140] und einer Nickelbasislegierung mit           
CoCrAlY/ZrO2 + 8 % Y2O3-Schichten [141] werden ebenso keine Reduzierung der Ermü-
dungseigenschaften beschrieben. In Varis et al. [140] wurden die Schichten mittels Hochge-
schwindigkeitsflammspritzen (HVOF) aufgebracht.  
 
Abbildung 13: Ermüdungsverhalten bei 600 °C und konstanter Dehnung für unbeschichtetes und be-
schichtetes TIMETAL1100 [116].  
Bei diesem Verfahren wird der pulverförmige Spritzzusatz kontinuierlich in einer Brenn-
kammer durch Gasverbrennung mit hohem Druck geschmolzen und durch eine nachgeordnete 
Expansionsdüse zur Erzeugung hoher Strömungsgeschwindigkeiten beschleunigt. Dadurch 
treffen die Spritzpartikel mit einer sehr hohen Geschwindigkeit auf der Oberfläche auf und 
haften sehr gut. Zusätzlich werden Druckeigenspannungen in den Schichten erzeugt, die wie-
derum die Ermüdungsfestigkeit erhöhen, da Rissbildung und Rissfortschritt behindert werden 
[140]. Die Beschichtung mit CoCrAlY/ZrO2 + 8 % Y2O3 auf eine Nickelbasislegierung er-
folgte mittels EB-PVD-Verfahren und Vakuumkondensation [141]. Mit einer EB-PVD-
Schicht reduzieren sich die Ermüdungseigenschaften nicht. Wird auf eine EB-PVD-Schicht 
verzichtet und nur CoCrAlY abgeschieden, zeigt sich eine Verschlechterung der Eigenschaf-
ten. Ein vorzeitiges Versagen der Keramikschicht wird nicht beobachtet, Rissbildung tritt in 
der Keramik nicht eher als im Substrat auf.  
Die mechanische Bearbeitung zur Herstellung von Ermüdungsproben beeinflusst deutlich die 
Härte und Ermüdungsfestigkeit des Materials [142, 143]. Dabei steigt die Härte durch einge-
brachte Druckspannungen am Rand und die Ermüdungsfestigkeit nimmt durch verzögertes 
Risswachstum an deformierten Lamellen zu. Jones et al. [144] haben beobachtet, dass Drehen 
und Schleifen das Material 40 bis 180 μm in die Tiefe, je nach Stärke der Bearbeitung, härtet. 
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Drehen verursacht dabei die höchsten Randhärten und bringt einen Härteunterschied von 
500 HV0,025 in den ersten 20 μm und noch 50 HV0,025 120 μm vom Rand entfernt. Starke 
Zwillingsbildung und Versetzungen können diesen Härteanstieg begründen. Der verformte 
Randbereich ist jedoch nicht unter Einsatztemperatur beständig und baut sich bei hohen Tem-
peraturen wieder ab. Jones et al. [144] berichten anders als Bentley et al. [142], dass bei 
Raumtemperatur die mittlere Ermüdungsfestigkeit nicht von dem Oberflächenzustand beein-
flusst wird. So zeigen elektropolierte und gedrehte Teile die gleiche mittlere Ermüdungsfes-
tigkeit und Probenversagen durch oberflächeninduzierte Rissbildung. Dies wird auf die hohe 
Kaltverfestigung beider Proben während der Ermüdungsversuche zurückgeführt, wodurch 
beide Bearbeitungszustände ähnliche Rissinitiierungswiderstände zeigen. Bei Ermüdungsver-
suchen über der DBTT zeigen gedrehte Proben um ca. 5 % bessere Ermüdungsfestigkeiten im 
Vergleich zu elektropolierten Proben, da hier Rekristallisationsvorgänge in den ersten 30-
50 μm den Risswiderstand erhöhen und die Rissentstehung ins Probeninnere verschieben, wo 
auch geringere Einflüsse bezüglich Oxidation vorliegen. Um dennoch das Grundmaterial und 
nicht das beeinflusste Randgefüge zu prüfen ist es notwendig, Ermüdungsproben elektroly-
tisch zu polieren, sodass bis zu einer Tiefe von ca. 250 μm Material elektrochemisch abgetra-
gen wird.  
2.3.3 R-Kurve und Bruchmechanismen 
Für die Bewertung der Ermüdungsfestigkeit kann man durch die genaue Betrachtung der 
Bruchflächen und Rissentwicklungen, Versagensmechanismen und versagensaufhaltende Me-
chanismen in Zusammenhang bringen. Dabei bilden die Untersuchungen von Ritchie [145, 
146] über das Wechselspiel von intrinsischen und extrinsischen Mechanismen einen wichti-
gen Ansatz. Intrinsische Mechanismen beschreiben den Rissfortschritt vor der Rissspitze, 
bzw. direkt an der Rissspitze, welcher das Risswachstum fördert. Die plastische Zone vor dem 
Riss blockiert das Risswachstum und lässt erst den Riss durch das Material laufen, wenn sich 
eine entsprechend hohe Versagensspannung aufgebaut hat. Extrinsische Mechanismen liegen 
dagegen hinter der Rissspitze und stehen für Rissablenkung durch Rissschließmechanismen 
und Brückenbildung (engl. bridging). Der Zusammenhang zwischen beiden Mechanismen 
lässt sich mit dem Risswiderstand und Spannungsintensitätsfaktoren in einem R-
Kurvenverhalten darstellen. Spröde und duktile Materialien zeigen hier deutliche Unterschie-
de und Auswirkungen in Risslängen und Lasthorizonten. Auch wenn die Ausführungen von 
Ritchie [145, 146] für Ermüdungsrisse aufgeführt sind, wirken diese Rissschließmechanismen 
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auch unter statischen Bedingungen, wie es in Leitner et al. [147] für eine TNM-B1-Legierung 
bewiesen wurde.  
Ritchie et al. [148] erwähnten im Jahr 2000, dass -TiAl-Legierungen eine interessante Mate-
rialklasse für Autoventile und (Gas-)-Turbinenschaufeln sind, jedoch eine geringe Scha-
denstoleranz haben. Bedeutend für spröde Materialien ist, dass neben den intrinsischen 
(vor/an der Rissspitze) wirkenden Mechanismen bedeutende extrinsische (hinter der Rissspit-
ze) Rissschließmechanismen wirken. Metalle haben hauptsächlich nur intrinsische Schädi-
gungsprozesse, was Rissabstumpfung und Rissschärfung einschließt [148]. Die plastische 
Verformung, auch Prozesszone genannt, ist bei spröden Werkstoffen kaum vorhanden. Be-
sonders -Titanaluminide sind durch ihr geringes plastisches Verformungsverhalten gekenn-
zeichnet. Bis zum Bruch verhalten sich spröde Werkstoffe elastisch und die Bruchspannung 
entspricht der Zugfestigkeit Rm [149]. Außerdem kann der spröde Restbruch bei weniger duk-
tilen Werkstoffen bereits vom Kurzriss ausgehen [150].  
Zur Beschreibung des Spannungsfeldes in Rissspitzennähe verwendet man den Spannungsin-
tensitätsfaktor K [151]. Beim statischen Risswachstum in metallischen Werkstoffen ist das 
Wachsen von Rissen neben dem vorherrschenden Spannungsintensitätsfaktor KI auch noch 
von dem Risswiderstand KIR abhängig. KIR kennzeichnet den aktuellen Widerstand gegen 
Rissausbreitung. Dieses Verhalten wird als Risswiderstandskurve (R-Kurve) dargestellt, wo-
bei der Risswiderstand bei Werkstoffen, die eine Prozesszone bilden, zunächst mit Rissver-
längerung zunimmt. Die Prozesszone beschreibt dabei die nähere Umgebung um die Rissspit-
ze und die Rissfront, in der die Bindungslösung stattfindet. Der Beginn des kritischen, nicht 
mehr zu stoppenden Risswachstums eines langen Risses, der alle Rissschließmechanismen 
vollständig ausgebildet hat, wird durch den kritischen KIC-Wert beschrieben.  
Unter stabilem Risswachstum versteht man das Verhältnis zwischen Risswachstum und Riss-
ausbreitungskraft. Dabei wächst der Riss, während die äußere Belastung weiter erhöht wird 
[152]. Das stabile Risswachstum ist durch große plastische Zonen vor der Risssspitze gekenn-
zeichnet. Der Risswiderstand nimmt mit zunehmender Risslänge außerdem zu.  
Wie der Riss vor Erreichen des KIC-Wertes wächst, hängt neben der Anrisslänge auch von der 
Form der Risswiderstandskurve ab. Ohne R-Kurvenverhalten setzt sich die anfängliche Riss-
länge erst nach Erreichen von KIC fort, wenn die kritische Spannung σc erreicht wird. Mit ei-
nem R-Kurvenverhalten setzt ein stabiles Risswachstum bereits vor Erreichen von KIC ein. 
Hier kann man zwei Kategorien unterscheiden: a) langer Riss, bei dem alle extrinsischen 
Rissschließmechanismen ausgebildet sind und b) kurzer Riss, bei dem noch keine extrinsi-
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schen Rissschließmechanismen ausgebildet sind. Bei einem langen Riss ist die R-Kurve be-
reits voll durchlaufen worden bzw. der Riss hat in seinem Verlauf alle extrinsischen Mecha-
nismen ausbilden können. Der Riss wächst dann erst bei Überschreiten von KIC. Bei kurzen 
Rissen sind die Rissschließmechanismen noch nicht vollständig ausgeprägt und beginnen erst 
bei Erreichen des Schwellwertes KIth zu wachsen. Bei TiAl-Legierungen wird der KIC-Wert 
nur erreicht, wenn ein Riss vorliegt, bei dem alle Rissschließmechanismen vollständig ausge-
bildet sind. 
Die Bezeichnung langer Riss oder kurzer Riss gibt somit keine Auskunft über die effektive 
Risslänge sondern gibt nur darüber Auskunft, ob die extrinsischen Rissschließmechanismen 
ausgebildet sind oder nicht.  
Bei einem kurzen Riss der Länge a2 (siehe Abbildung 14) tritt zunächst kein Risswachstum 
auf, wenn die Spannung σc2 und der Schwellwert KIth (Threshold) aber erreicht sind, beginnt 
ein stabiles Risswachstum, siehe Abbildung 14a. Zwischen σc2 und σ2* wächst der Riss nur 
weiter, wenn auch die Spannung weiter ansteigt [149]. Bei Erreichen der Spannung σ2* wird 
die R-Kurve bei K2
*
 tangiert und die Rissausbreitung setzt sich instabil fort, sprich die vor-
handenen Risse wachsen auch ohne Spannungszunahme. Die zuvor gespeicherte (Verfor-
mungs-) Energie wird frei.  
Ergänzend zu dem Diagramm in Rösler et al. [149], geben Radaj et al. [150] die Phasen der 
Rissbildung wie folgt an, siehe Abbildung 15.  
 
Abbildung 14: Darstellung des R-Kurvenverhalten für a) großer und b) kleiner Anrisse nach [149]. 
Rissausbreitungswiderstand KIR und Spannung σ sind über die Risslänge a für den Fall, dass der 




Wenn der kurze Riss besonders klein ist und nur mit einer Länge a3 vorliegt, wird die R-
Kurve mit der kritischen Spannung σc3 im Bereich des Schwellwertes KIth tangiert, siehe Ab-
bildung 14b. Der Schwellwert muss überschritten werden, damit intrinsische Rissbildung 
stattfinden kann. Bei niedrigen Spannungsintensitäten, die bei σc3 erreicht werden, wird ein 
instabiler Riss eingeleitet, obwohl mit der Startrisslänge die kritische Spannungsintensität KIC 
noch nicht überschritten wurde. Der Riss wächst so schnell, dass bei anliegender Spannung 
der KIC durch instabiles Risswachstum übersprungen wird und somit das Risswachstum nicht 
mehr gestoppt werden kann. Die Rissausbreitung erfolgt dabei unmittelbar aus dem elasti-
schen Verformungszustand heraus. 
 
Abbildung 15: Phasen der Rissbildung bei Ermüdung, Abbildung nach [150] abgewandelt und erwei-
tert mit σc2 und σ2*. 
Diese theoretischen Betrachtungen wurden von T. Leitner et. al. [147] für lamellare TNM-
Legierungen mittels Potentialsondenmethode erstmalig experimentell untersucht und 
entsprechende statische R-Kurven gemessen. Hierbei wird deutlich, dass KIC mit steigender 
Temperatur zunimmt und das eingestellte Gefüge überraschenderweise wenig Auswirkung 
auf das R-Kurvenverhalten zeigt. Bei RT liegt der durchschnittliche KIC-Wert für NL+β-
Gefüge bei 13,9 MPa m
0,5 
und ist somit kleiner als bei 700 °C mit 18,7 MPa m
0,5
. Der 
Übergang zu erstem stabilem Risswachstum wird mit KIth bei RT mit 7,8 MPa m
0,5
 und bei 
700 °C mit 9,5 MPa m
0,5
 angegeben. Mit entsprechend großem KIC bei Temperaturen nahe 
der DBTT ist die R-Kurve sehr steil und die Rissverlängerung, die bis zum Versagen auftritt, 
sehr klein. Das Material ist duktiler, wodurch die Risse „aufgehalten― werden. Ausgehend von 
einem Riss, der unter der Normalspannung Modus I und mit der kritischen Spannung σc belas-
tet wird, gilt für die Berechnung des kritischen Spannungsintensitätsfaktors: 
       √      Gleichung 5 
Der Geometriefaktor Y wird über die Rissform festgelegt und kann für einen geraden 
durchgehenden Kantenriss mit Y = 1,1215 nach Rösler et al. [149] angegeben werden. Die 
kritische Spannung σc kann bei spröden Materialien als Zugfestigkeit angenommen werden, 
da nach Erreichen dieser Spannung der sofortige Bruch eintritt und dies die Maximalspan-
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nung darstellt. Die Risslänge a ist die experimentell ermittelte längste Risslänge, die vom Ma-
terial noch gehalten wird aber noch nicht zum Versagen geführt hat. Die Rissausbreitung ist 
dabei senkrecht zur angelegten Spannung [150, 153].  
Die Ergebnisse von Ritchie et al. [146] zur Bedeutung der extrinsischen und intrinsischen 
Rissmechanismen in spröden Materialien lassen sich mit Leitner et al. [147] verknüpfen. Die 
geringen Unterschiede des R-Kurvenverhaltens einer TNM-B1-Legierung, trotz verschiedener 
Mikrostrukturen, kommen durch ein Zusammenspiel verschiedener Härtungs- und zähigkeits-
reduzierender Mechanismen zum Tragen [147]. Große Körner, Zwillingsbildung, Versetzun-
gen, globulare -Körner, Rissableitung, Rissverzweigung oder Rissbrückenbildung in einer 
TNM-B1-Legierung wirken als extrinsische Rissstärkungsmechanismen, da die Spannung an 
der Rissspitze reduziert und ein Risswachstum verzögert wird. Negativ auf die Bruchzähigkeit 
wirkt sich die βo-Phase entlang Korngrenzen und Mikrorisse an der Rissspitze aus. Letztend-
lich ist das Wechselspiel der verschiedenen Mechanismen entscheidend für eine gute Bruch-
zähigkeit [147]. Campbell et al. [154, 155] waren sich 1997 noch sicher, dass das Gefüge eine 
wichtige Rolle bei dem Risswachstum spielt. Mit den neusten Untersuchungen aus [147] 
konnte jedoch bewiesen werden, das selbst α2/-Lamellenpakete mit bis zu 150 µm 
Durchmesser keinen negativen Einfluss auf den Risswiderstand haben.  
Zum Zeitpunkt der Bearbeitung der vorliegenden Arbeit ist die Veröffentlichung von Leitner 
et al. [147] die einzige Quelle, die sich mit dem R-Kurvenverhalten in einer mehrphasigen β-
stabilsierten TiAl-Legierung beschäftigt. Eine Betrachtung des R-Kurvenverhalten von TiAl-
Legierungen mit Schichten existiert noch nicht.  
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3 Legierungsauswahl, Oberflächenbehandlung und 
Beschichtungsprozess 
3.1 TNM-B1-Legierung 
Die Wirksamkeit und der Einfluss einer Halogenbehandlung sowie das Aufbringen einer 
Wärmedämmschicht mittels EB-PVD wurde auf einer 3-phasigen TiAl-Legierung, die über 
die β-Phase erstarrt, getestet. Die nominelle Zusammensetzung beträgt: 
Ti-43,5Al-4Nb-1Mo-0,1B in At.-% 
Ti-28,6Al-9,1Nb-2,2Mo-0,03B in Ma.-% 
Die Legierung wird als TNM-B1-Legierung bezeichnet und wurde von der GfE Nürnberg 
über 2-faches Umschmelzen im VAR-Prozess (engl. vacuum arc remelting, dt. Vakuum-
Lichtbogen-Umschmelzverfahren) und anschließendem Schleuderguss hergestellt. Um die 
Porosität zu verringern und das Gefüge zu homogenisieren, wurde ein HIP-Prozess (Heiß-
Isostatisches-Pressen) für 4 h bei 1200 °C unter Argon mit anschließender Ofenkühlung ange-
schlossen. Die Abkühlung von 10-50 °C/min sollte so langsam sein, dass die technisch er-
reichbaren Gleichgewichtszustände eingestellt werden. Weitere Wärmebehandlungen wurden 
nicht durchgeführt [156].  
3.2 Halogenbehandlung 
In dieser Arbeit wurden drei verschiedene Behandlungsverfahren zur Halogenanreicherung an 
der Oberfläche und im Substratmaterial durchgeführt. Das DECHEMA-Forschungsinstitut hat 
die Halogenierung mittels Flusssäure-Lösung (HF) sowie das Besprühen mit einem Fluor-
Kohlenstoff (PTFE) durchgeführt. Die Plasma-Immersions-Ionenimplantation (PI
3
-
Halogenierung) fand am Helmholtz-Zentrum Dresden-Rossensdorf statt. Nach der Behand-
lung der Proben wurde eine Voroxidation bei 900 °C für 24 h unter Luft durchgeführt, 
wodurch sich eine stabile Al2O3-Schicht ausbildet. Dabei verbindet sich das Aluminium mit 
dem Fluor und reagiert zu einer AlF-Verbindung. Da der Dampfdruck der AlF-Verbindung 
kleiner als der Dampfdruck einer TixFy-Verbindung ist, kommt es zur Ausbildung der Alumi-
niumverbindung und zum Transport an die Oberfläche. Die Reaktion mit Titan und Sauerstoff 
wird unterbunden. An der Oberfläche reagiert das Aluminium mit Sauerstoff zu Al2O3. Das 
Aluminium wird dafür aus dem Grundmaterial an die Oberfläche transportiert und Sauerstoff 
diffundiert ins Material. Eine Prozesskette wird in Abbildung 16 dargestellt.  
Legierungsauswahl, Oberflächenbehandlung und Beschichtungsprozes 
34 
 
Abbildung 16: Prozesskette zur Halogenierung von TNM-B1-Legierungen. 
Da in den Oxidationsversuchen die Proben mit PI
3
-Behandlung eine schlechtere Oxidations-
beständigkeit gezeigt haben und auch in den mechanischen Untersuchungen keine deutliche 
Verbesserung gegenüber den anderen beiden Verfahren zu erkennen war, wurde sich in den 
weiteren Untersuchungen in dieser Arbeit hauptsächlich auf die HF-Behandlung und PTFE-
Behandlung bezogen. Der zeitliche und finanzielle Aufwand für die PI
3
-Fluorierungsmethode 
ist außerdem sehr hoch.  
3.3 Aufbringung der Wärmedämmschicht 
Im Rahmen dieser Arbeit bestand eine enge Zusammenarbeit mit dem Deutschen Zentrum für 
Luft- und Raumfahrt in Köln (DLR), sodass langjährige Erfahrungen im Bereich der Hoch-
temperaturschutzschichten genutzt werden konnten. Mittels EB-PVD-Verfahren wurde eine 
teilstabilisierte Zirkoniumoxidschicht mit 7 Gew.-% Yttriumoxid (7YSZ) auf halogenierte 
Oberflächen von TNM-B1-Proben abgeschieden. Durch die Halogenierung bildet sich eine  
α-Al2O3-Schicht aus, die gleichzeitig als Haftvermittlerschicht wirkt (siehe Kapitel 3.2).  
Das DLR verfügt über eine Drei-Kammer-Elektronenstrahlanlage. In der ersten Kammer wer-
den die halogenierten und voroxidierten TNM-B1-Proben eingebaut. In der zweiten Kammer 
wird ein Druck von 10
-4
 mbar eingestellt und ca. 10 min vorgeheizt. In der letzten Kammer 
erfolgt die Beschichtung mit 7YSZ unter Sauerstoffzugabe, sodass die Stöchiometrie der Ke-
ramikschichten erhalten wird. Die Rotationsgeschwindigkeit der Substrate wurde mit 
12 U/min eingestellt. Die Substrattemperatur beträgt 900 °C bzw. 1000 °C. Der Beschich-
tungsprozess selbst dauert zwischen 30-45 min und die beschichteten Proben kühlten in der 
Anlage ab. Das komplette Materialsystem besteht anschließend aus zwei Schichten, der Alu-
miniumoxidschicht und der Wärmedämmschicht auf einer TNM-B1-Legierung. In der vorlie-
genden Arbeit werden die Wärmedämmschichten, je nach Beschichtungstemperatur mit 
WDS/900 °C und WDS/1000 °C, bezeichnet. Die Wärmedämmschicht weist dabei eine mitt-
lere Schichtdicke von 150 μm auf.  
Die Substrattemperatur beeinflusst maßgeblich die Struktur der WDS [157]. Zum Vergleich 
wurden Beschichtungen bei 900 °C und 1000 °C durchgeführt. Dabei stellt die Beschich-
tungstemperatur von 1000 °C eine gängige Temperatur bei Nickelbasis-Superlegierungen dar. 
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Sie wurde erstmalig in der Dissertation von Laska [19] auch für -TiAl-Legierungen ange-
wendet, um kolumnare, dichte Wärmedämmschichtstrukturen zu erreichen.  
3.4 Schichtsysteme und Herstellungsparameter 
In der vorliegenden Arbeit wurden alle Beschichtungen auf eine TNM-B1-Legierung im 
Guss-HIP-Zustand aufgebracht. Für die grundlagenorientierte Untersuchung des Zusammen-
wirkens von Wärmedämmschicht und Halogenierung in Bezug auf die mechanischen Eigen-
schaften wurde bewusst nur die Guss-HIP-Variante verwendet. In dieser Arbeit konnte 
dadurch ein grundlegendes Verständnis der Substrat-Schicht-Wirkzusammenhänge erarbeitet 
werden. In Tabelle 4 ist eine Übersicht der hergestellten Schichtsysteme vorgestellt.  









Bezeichnung in vorliegender Arbeit 
TNM-B1 - - - TNM-B1, Ausgangszustand (AZ) 
TNM-B1 HF 900 °C, 24 h  + HF + Vorox 
TNM-B1 HF 900 °C, 24 h bei 900 °C  + HF + Vorox + WDS/900 °C 
TNM-B1 HF 900 °C, 24 h bei 1000 °C + HF + Vorox + WDS/1000 °C 
TNM-B1 PTFE 900 °C, 24 h  + F + Vorox 
TNM-B1 PTFE 900 °C, 24 h bei 900 °C  + F + Vorox + WDS/900 °C 
TNM-B1 PTFE 900 °C, 24 h bei 1000 °C + F + Vorox + WDS/1000 °C 
TNM-B1 PI
3
 900 °C, 24 h  + PI
3
 + Vorox  
 
Grundlegende Effekte und das mechanische Verhalten der Schichtsysteme wurden zunächst 
mittels Raumtemperaturzugversuchen (RT-) umfangreich untersucht. Hochtemperaturzugver-
suche (HT-) und Ermüdungsversuche wurden nur noch mit PTFE-halogenierten Proben um-
gesetzt. Zum einen hat sich die PTFE-Halogenierung als flexibelste Methode mit sehr guter 
Oxidationsbeständigkeit durchgesetzt und zum anderen musste der Prüfumfang mit den finan-
ziellen und zeitlichen Möglichkeiten abgestimmt werden. Für die Bewertung des Schichtsys-
tems mit Oxidationsschutz mittels Halogeneffekt und mit Wärmedämmschicht sollten auch 
Wärmedämmschichten auf nicht fluorhaltige TNM-B1-Oberflächen abgeschieden werden. Da 
für die Haftung der WDS eine Haftvermittlerschicht benötigt wird, musste die TNM-B1 vor-
oxidiert werden. Da die Oxidationsbeständigkeit der TNM-B1-Legierung jedoch sehr schlecht 
ist, hat sich bei isothermer Auslagerung eine Mischoxidschicht gebildet, die direkt nach der 
Voroxidation abgeplatzt ist und die WDS nicht abgeschieden werden konnte. Die Bezeich-
Legierungsauswahl, Oberflächenbehandlung und Beschichtungsprozes 
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nung „PTFE― wird durch „F― in Bild- und Diagrammbeschriftungen in der vorliegenden Ar-
beit verkürzt.  
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4 Methoden zur Werkstoffcharakterisierung 
4.1 Chemische Analyse 
ICP-OES 
Zur Prüfung der Sollzusammensetzung der untersuchten TNM-B1-Legierung erfolgte eine 
chemische Analyse mittels Atomemissionsspektrometrie (ICP-OES- engl. inductive couple 
plasma optical emission spectrometry) und wurde mit der Sollzusammensetzung aus dem Lie-
ferprotokoll verglichen, siehe Tabelle 5. Hierfür wurde eine maximale Probenmenge von 
50 mg pulverisiert und in verschiedenen Säuren gelöst. Die in Lösung gebrachten Bestandtei-
le wurden im Analysegerät der Firma Thermo Fisher vom Typ IRIS advantage verdampft und 
mittels eines Argon-Plasmas in der Plasmafackel atomisiert und ionisiert. Dabei werden die 
Elemente zur Emission von elektromagnetischer Strahlung angeregt. Anhand von Wellenlän-
ge und Intensität der angeregten Strahlung werden die Elementgehalte bestimmt. Die nachfol-
gend angegebenen durchschnittlichen Elementgehalte resultieren dabei aus Dreifachmessun-
gen. Aus einem Ingot (Ø 50 mm, Länge ca. 280 mm) wurde für die Elementanalyse eine 
Scheibe geschnitten, welche anschließend halbiert und zerkleinert wurde. Messungen wurden 
am Rand und von der Mitte der Ingot-Scheibe durchgeführt um eine chemische Homogenität 
nachweisen zu können. Die relative Standardabweichung ist mit RSD (engl. relative standard 
deviation) angegeben. Die Messungen fanden zu Beginn des Projektes am Leibniz-Institut für 
Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden und für anschließende Messungen bei der GfE 
Fremat in Freiberg statt. 
Tabelle 5: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Legierung TNM-B1, ermittelt mittels ICP-




Niob Molybdän Bor (Eisen) Summe 
TNM-B1 Ingot-Rand         
in Ma.-% 59,24 28,58 9,11 2,22 0,03 0,6 99,78 
RSD in % 0,48 0,33 0,42 0,28 4,07 58,4 0,39 
Abweichung ± 0,284 ± 0,094 ± 0,038 ± 0,006 ± 0,001 ± 0,350 ± 0,389 
TNM-B1 Ingot-Mitte         
in Ma.-% 59,1 28,47 9,2 2,24 0,03 0,45 99,48 
RSD in % 0,5 0,35 0,69 1,22 1,03 73,3 0,2 
Abweichung ± 0,295 ± 0,099 ±0,063 ± 0,027 ± 0,000 0,329 0,198 




Vorgabe GfE in At.-% 51,4 43,5 4 1 0,1 
 
100 
Methoden zur Werkstoffcharakterisierung 
38 
EDX 
Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) nutzt einen Elektronenstrahl zur Anregung 
der Atome in einer Probe. Hierdurch entsteht charakteristische Röntgenstrahlung, die mit 
Szintillationszählern detektiert werden kann. Man erhält dadurch eine qualitative und quanti-
tative Elementzusammensetzung der Probe, wobei Letzteres ab Elementen mit einer Ord-
nungszahl größer 11 (ab Natrium) möglich ist. Diese Werkstoffcharakterisierung wurde 
grundsätzlich an eingebetteten und polierten Proben mit einem Abstand zum Detektor von 
26 mm an einem DSM 950 von Zeiss mit der NSS 2.3 Software von Thermo Fisher Scientific 
mit Silicium-Drift-Detektor vorgenommen, um die Elementverteilung oder die chemische 
Zusammensetzung in bestimmten Phasen zu bestimmen. Die Auflösungsgrenze für eine aus-
sagekräftige EDX-Messung mit gleichzeitig akzeptabler Bildgebung war für das Material mit 
ca. 1500-facher Vergrößerung erreicht.  
ESMA 
Durch die Einschränkungen bei den EDX-Messungen wurden gezielte Untersuchungen in 
einzelnen Phasen mittels Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) am DECHEMA Forschungs-
institut in Frankfurt durchgeführt. Generell ist die Mikrosondenanalytik mit einer Nachweis-
grenze für Sauerstoff von 1 % keine gängige Methode um quantitativ Sauerstoff zu messen, 
zumal Sauerstoff ein leichtes Element ist und unsichere Messergebnisse verursacht. Zusätz-
lich bildet sich schnell ein Oxidfilm auf der Probenoberfläche, der generell in die Messung 
mit eingeht.  
Dennoch wurden Sauerstoffuntersuchungen vom Rand bis zum Kern in den einzelnen Phasen 
der Probe nach verschiedenen Behandlungsschritten durchgeführt. Es kann so zumindest qua-
litativ (nicht quantitativ) die Sauerstoffverteilung bewertet und gegebenenfalls mit zusätzli-
chen Härtemessungen und Gefügeauswertungen korreliert werden.  
4.2 Struktur- und Gefügeanalyse 
Metallographische Präparation 
Für die metallographische Präparation ergeben sich zwei Wege. Muss man Proben bis zum 
Rand und die angrenzenden Randschichten analysieren, eignet sich die manuelle Präparation 
an kalt eingebetteten Proben nach Tabelle 6 mit anschließender Untersuchung am REM. Um 
einen guten Kontrast zwischen Oxidschicht und Einbettmittel zu erreichen und um das Aus-
brechen der Oxidschicht während der Präparation zu vermeiden, wurden die Proben vor dem 
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Einbetten noch mit Au/Pd (63 % Au / 37 % Pd) 4x30 Sek. besputtert und anschließend 15 min 
galvanisch verkupfert, siehe Abbildung 17.  
Tabelle 6: Präparationsschritte für Gefügeanalyse am Rasterelektronenmikroskop. 
Präparationsschritt I II III IV V Endpolitur 
Unterlage SiC-Papier SiC-Papier SiC-Papier SiC-Papier SiC-Papier OP Chem 
Schleif-/Poliermittel P240 P600 P1200 P2500 P4000 H2O2+NH3 
Schmiermittel Wasser Wasser Wasser Wasser Wasser OP-S 
 
 
Abbildung 17: Aufbau zum galvanischen Verkupfern von TiAl-Proben mit Oxidschicht. 
Die zweite Präparationsmethode eignet sich zur Gefügeanalyse und Bestimmung der Phasen-
anteile am Lichtmikroskop, siehe Tabelle 7. Die Präparation geht schneller als die manuelle 
und man umgeht die kostenintensive REM-Zeit, jedoch werden bei dieser Variante die Kan-
ten abgerundet, sodass eine gezielte Randzonenuntersuchung dadurch nicht mehr möglich ist. 
Proben die im Rahmen einer Wärmebehandlung anschließend zur Gefügecharakterisierung 
analysiert werden müssen, lassen sich auf diesem Weg ebenfalls schneller als mittels REM-
Methode auswerten. Im ersten Schritt wird die Oberfläche mit dem Elektrolyt A3, zusam-
mengesetzt aus A3I+A3II, poliert und anschließend die Farbätzung nach Ence und Margolin 
mit folgender chemischer Zusammensetzung durchgeführt [158, 159]:  
 420 ml Ethanol (95 %ig) 
 245 ml dest. Wasser 
 70 ml Milchsäure C3H6O3 
 35 ml Ortho-Phosphorsäure H3PO4 (85 %ig) 
 35 g Zitronensäure (Pulver) 
 35 g Oxalsäure (Pulver) 
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Tabelle 7: Präparationsschritte für Gefügeanalyse am Lichtmikroskop nach Schloffer et al. [158]. 
Arbeitsschritt Gerät/Programm Parameter 
Schleifen Schleifteller P1200 (2500grit) 
Elektropolieren mit Elektrolyt A3 LectroPol-5 36 V, Flussrate 20, 21 °C, 25 sec 
Farbätzung nach Ence und Margolin LectroPol-5 39 V, Flussrate 10, 20 °C, 10 sec 
mikroskopische Aufnahme Lichtmikroskop Hellfeld 
Nachbearbeitung  Photoshop schwarz/weiß 
 
Ein optimales Ätzergebnis lässt sich daran erkennen, dass die -Phase dunkelvio-
lett/dunkelblau, α2-Ti3Al mittelblau (sattes blau) und die βo-Phase grau erscheint. Die licht-
mikroskopische Aufnahme sollte im Hellfeld-Modus erfolgen. In der anschließenden Photo-
shop-Bearbeitung werden die Bilder in schwarz/weiß konvertiert. Für eine Phasenanalyse 
kann mit Filtern und Masken die Bearbeitung fortgesetzt werden, siehe Unterpunkt Bestim-
mung der Phasenanteile. Im Rahmen der 49. Metallographie-Tagung 2015 wurden diese Prä-
parationstechniken nach Schloffer et al. [158] auf wärmebehandeltes TNM-Ingotmaterial im 
Guss-HIP-Zustand und additiv gefertigte TNM-Proben angewendet und vorgestellt [160]. Das 
dazu eingereichte Poster findet sich im Anhang unter 10.1.  
Proben zur Gefügeuntersuchung wurden aus den gezogenen Zugproben entnommen. Hierfür 
wurde ein Probenstück, Länge ca. 10 cm, aus einem möglichst unverformten Bereich ent-
nommen und längs eingebettet. Zusätzlich wurde meist noch eine Probe im Querschnitt ein-
gebettet. Zur Analyse der Risslängen wurden Probenstücke von 10 cm Länge nahe der Versa-
gensstelle längs präpariert.  
Bestimmung der Phasenanteile 
Zur Bestimmung der Phasenanteile wurden die Proben nach Tabelle 6 präpariert. Mit der Prä-
paration für REM-Aufnahmen kann eine bessere Randschärfe eingestellt und dadurch eine 
höhere Genauigkeit zur Phasenanalyse am Rand erreicht werden. Der Kontrast sollte bei 
REM-Aufnahmen noch nachgestellt werden, damit mit der Auswertesoftware NIS Elements 
D3.2-Imaging-Software die einzelnen Phasen besser erkannt werden. Die Präparation nach 
Tabelle 7 mit dem LectroPol-5 wurde nur als Vergleichsmessung für die Phasenanalyse in der 
Probenmitte durchgeführt.  
Das Verfahrensprinzip wurde an 10 Stellen pro Probe durchgeführt und der Mittelwert aus der 
Bildanalysesoftware NIS Elements D3.2 gebildet.  
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Lichtmikroskopie 
Zur Untersuchung der Bruchflächen nach den Zug- und Ermüdungsversuchen wurden Auf-
nahmen am Digitalmikroskop Keyence VHX S50 durchgeführt. Eingebettete und präparierte 
Proben zur Gefügeanalyse wurden am Nikon H550L aufgenommen.  
Rasterelektronenmikroskopie 
Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen von Schichtoberflächen, Bruchflächen und 
Gefüge wurden an zwei Geräten der Firma Zeiss mit externem digitalem Bildeinzugssystem 
DISS5 von point-electronic zur freiwählbaren Pixelauflösung aufgenommen. Das DSM 950 
arbeitet mit einer Wolframhaarnadelkathode und hat einen SE-Detektor (Everhardt-Thornley-
Detektor) und einen BSE-Detektor, der ein spezieller 4-Quadranten-Halbleiterdetektor für 
3D-Anwendungen ist. Das DSM 982 Gemini nutzt eine Feldemissionskathode, die durch eine 
dünnere Nadelspitze und einen Wolframeinkristall an der Spitze höhere Vergrößerungen er-
reicht. Gefügeaufnahmen wurden mit einem BSE-Robinson-Detektor bei einem Arbeitsab-
stand von min. 12 mm durchgeführt, wobei eine Spannung von 10-15 kV verwendet wurde. 
Für Gefügeaufnahmen wurden die Proben noch mit Kohlenstoff bedampft, um eine elektri-
sche Aufladung zu vermeiden.  
EBSD 
Elektronenrückstreubeugung (EBSD) erfolgte an einem Rasterelektronenmikroskop Leo 1530 
Gemini der Firma Zeiss am Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden, 
welches über einen Nordly Detektor von Oxford Instruments verfügt.  
Für die EBSD Analyse erfolgte die Probenpräparation nach der Schleif- und Poliervorschrift 
aus Tabelle 6. Im Anschluss wurden die Proben mit MasterMet2 noch vibrationspoliert. Die 
Beugungsbilder wurden bei einer Probenkippung von 70° aufgenommen. 
Röntgendiffraktometrie 
Die röntgenographischen (XRD- engl. X-Ray Diffraction) Untersuchungen dienten zur Pha-
senanalyse und wurden an einem Gerät der Firma Bruker (D8 Discover) mit Flächendetektor 
Vantec 2000 durchgeführt. Für diese Messung wurde die Probe um 360° gedreht, aber nicht 
gekippt. Mittels k-α-Strahlung von Kupfer wurde symmetrisch gemessen. Zur Auswertung 
wurde die Evaluationssoftware EVA mit Datenbank icdt pdf2 eingesetzt, sodass sich folgende 
ICDD-Nummern ergeben: 
α2-Ti3Al-Phase (hexagonal)  52-0859 
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β-Ti (kubisch)    89-4913 
-TiAl-Phase (tetragonal)  65-5414 
o-Ti4Al3Nb    72-2718 
AlF3     75-0450 
Da die βo-Ti(Al) Phase nicht in der Auswerte-Software existiert, die Peaklage und Gitterkon-
stanten von der oben aufgeführten, ungeordneten Titanphase jedoch passt, wurde sich bei der 
Auswertung auf diese ICDD-Nummer bezogen.  
4.3 Mechanische Werkstoffprüfung 
Zugversuch  
Zugversuche erfolgten zunächst bei Raumtemperatur und wurden mit einer Zwei-Säulen-
Prüfmaschine der Firma Zwick Z005/TS1S mit fester Tischplatte und fahrbarer Traverse und 
Dehnungsaufnehmer gemessen. Die Prüfgeschwindigkeit von 0,55 mm/min wurde über den 
gesamten Versuch konstant gehalten, um bei einem Wechsel der Geschwindigkeit kein früh-
zeitiges Materialversagen zu verursachen.  
Die ersten Zugversuche wurden mit 8 mm Radius Rundproben durchgeführt, ergaben jedoch 
aufgrund von Brüchen außerhalb des Prüfbereichs ungültige Kennwerte. FEM-Berechnungen 
(engl. finite element method) in Zusammenarbeit mit dem Institut für Energietechnik, Profes-
sur für Thermische Energiemaschinen und -anlagen der TU Dresden, ergaben folgenden Zu-
sammenhang. Bei einer angenommenen Normalspannung im Prüfquerschnitt von 750 MPa, 
einem E-Modul von 162 GPa bei Raumtemperatur und einem Radius von 8 mm ergibt sich 
eine Spannung von 816 MPa im Übergangsbereich (siehe Abbildung 18, roter Kreis). Die 
Versuchsdaten zeigen, dass die Probenbrüche mehrheitlich in diesem Bereich der Spannungs-
überhöhung (Δ70 MPa), zwischen zylindrischer Länge und Gewinde liegen.  
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Abbildung 18: Bruchstellenverteilung nach Probenbehandlungen und ermittelte Spannungsverteilung 
in einer Zugprobe mit einem Radius von 8 mm. Die FEM-Analyse zeigt TNM-B1-Proben ohne Wärme-
behandlung (grüne Punkte), mit einer Halogenbehandlung und Voroxidation (900 °C, 24 h) (blaue 
Punkte) und Proben mit einer Wärmedämmschicht (rosa Punkte).  
Hierbei wirkt sich vor allem die Sprödigkeit und Kerbempfindlichkeit des Werkstoffs aus. 
Hinzu kommen Fertigungsungenauigkeiten bzw. Fertigungsfehler. Auf dieser Grundlage 
wurde eine neue Probengeometrie entworfen, sodass die Proben von 55 mm auf 75,8 mm ver-
längert und von einem 8 mm Radius im Kerbbereich auf 25 mm vergrößert wurden, siehe 
Abbildung 19. Dadurch konnte die Spannungsspitze im Radiusbereich auf ca. 776 MPa redu-
ziert und gültige Messwerte ermittelt werden. Die Proben wurden nach dem Drehen mecha-
nisch poliert, sodass eine Oberflächenrauheit von Rz = 3 µm vorlag. 
 
Abbildung 19: Optimierte Probengeometrie für Zugversuche nach FEM-Analyse. Allgemein-
Toleranzen nach DIN ISO 2768-m, Oberfläche nach DIN 6784. 
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Die Warmzugversuche wurden am Institut für Leichtbau- und Kunststofftechnik (ILK) Dres-
den an einer Universalprüfmaschine der Firma Zwick Zmart.Pro mit Kanthalofen durchge-
führt (Abbildung 20). Die Dehnung wurde mittels Hochtemperaturextensometer mit einer 
Messlänge von 25 mm und die Temperatur mit drei Thermoelementen entlang der Messlänge 
geregelt. Die Thermoelemente wurden nur an die Probe angelegt und nicht fest fixiert. Eine 
Temperaturregelung konnte jedoch über den gesamten Prüfzeitraum ausnahmslos realisiert 
werden. Die verwendete Prüfmaschine des ILK arbeitet dehnungsgeregelt, sodass eine Prüf-
geschwindigkeit mit 2,2 %/min eingestellt wurde. Die Berechnung der Prüfgeschwindigkeit 
erfolgt nach DIN EN ISO 6892 nach folgender Gleichung [161]: 
   ̇  
  
  
     Gleichung 6 





=0,0092 mm s-1) durch die Versuchslänge Lc (25 mm) 
ergibt. 
In Tabelle 8 ist die Versuchsmatrix mit der Anzahl an durchgeführten Versuchen dargestellt.  
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Tabelle 8: Versuchsmatrix der Zugversuche mit TNM-B1-Legierung. Die Voroxidation (Vorox) fand bei 
900 °C für 24 h statt. RT-Zugversuche wurden mit HF-PTFE (F)- und PI
3
-Halogenierung durchgeführt, 
HT-Zugversuche nur mit PTFE (F)- Halogenierung.  
Behandlung T in °C  Prüfbedingung Probenanzahl 
Ausgangszustand (AZ) 25 0,55 mm/min 5 
Ausgangszustand (AZ) + Vorox 25 0,55 mm/min 3 
Ausgangszustand (AZ) + 900 °C/24 h/Vakuum 25 0,55 mm/min 3 
+ HF 25 0,55 mm/min 3 
+ HF + Vorox 25 0,55 mm/min 3 
+ HF + Vorox + WDS/900 °C 25 0,55 mm/min 3 
+ HF + Vorox + WDS/1000°C 25 0,55 mm/min 3 
+ F + Vorox 25 0,55 mm/min 3 
+ F + 900 °C, 90 h, Luft 25 0,55 mm/min 3 
+ F + Vorox + 850 °C/100 h 25 0,55 mm/min 3 
+ F + Vorox + WDS/900 °C 25 0,55 mm/min 3 
+ F + Vorox + WDS/1000 °C 25 0,55 mm/min 3 
+ PI
3
  25 0,55 mm/min 1 
+ PI
3
 + Vorox 25 0,55 mm/min 2 
Ausgangszustand (AZ) 300 2,2 %/min 2 
+ F + Vorox 300 2,2 %/min 2 
+ F + Vorox + WDS/1000 °C 300 2,2 %/min 2 
Ausgangszustand (AZ) 650 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox 650 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox + WDS/900 °C 650 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox + WDS/1000 °C 650 2,2 %/min 3 
Ausgangszustand (AZ) 800 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox 800 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox + WDS/900 °C 800 2,2 %/min 3 
+ F + Vorox + WDS/1000 °C 800 2,2 %/min 3 
 
Ermüdungsversuch  
Zur Ermittlung der Dauerfestigkeit wurden Umlaufbiegeversuche an einer Maschine des Typs 
PUPG der Firma Schenk an der Technischen Universität Cottbus-Senftenberg durchgeführt 
(Abbildung 21). Nach DIN 50 113 wird eine rotierende Probe mit einer zusätzlichen Kraft 
senkrecht zur Drehachse belastet [162]. Diese Biegung sorgt zusammen mit der Drehung für 
eine sinusförmige Zug-Druckbeanspruchung. Durch eine gleichförmige Drehbewegung ent-
steht eine Biegespannungen, die um die Mittelspannung σm = 0 schwingt. Alle Versuche wur-
den bei Raumtemperatur mit einem Spannungsverhältnis R = -1 und einer Frequenz von 
60 Hz durchgeführt. 
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Abbildung 21: Zug-Druck-Dauerprüfmaschine der Firma Schenk. Bereitstellung der Aufnahmen mit 
Genehmigung von Herrn Dr. Bolz, Technische Universität Cottbus-Senftenberg.  
Die Probenoberflächen wurde nach dem Erodieren der Probengeometrie (siehe Abbildung 22) 
mit 1200grit SiC-Papier geschliffen und anschließend elektrolytisch poliert, um einen Ein-
fluss der mechanischen Bearbeitung auf das Ermüdungsverhalten ausschließen zu können. 
Der verwendete Elektrolyt entspricht folgender chemischer Zusammensetzung: 290 ml Me-
thanol, 180 ml 1-Butanol, 30 ml Perchlorsäure. Während des elektrolytischen Polierens wird 
eine Temperatur von -30 °C und eine Spannung von 17 V eingehalten. Im Durchmesser wer-
den so mindestens 200 bis 250 μm abgetragen.  
 
Abbildung 22: Ermüdungsprobe für Umlaufbiegeversuche an einer TNM-B1-Legierung. Allgemein-
Toleranzen nach DIN ISO 2768-m, Oberfläche nach DIN 1302. 
Nach dem Polieren wurden die Proben mit PTFE (F) behandelt und voroxidiert (900 °C, 
24 h), bzw. anschließend noch einer isotherme Auslagerung bei 850 °C für 100 h ausgesetzt, 
um einen Alterungseffekt zu erreichen. Zusätzlich wurden Proben mit einer 7YSZ-
Wärmedämmschicht beschichtet und ebenso einer isothermen Auslagerung unterzogen. 
Für die Umsetzung der Ermüdungsversuche wird folgende Versuchsmatrix verwendet, siehe 
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Tabelle 9: Versuchsmatrix der Umlaufbiegeermüdung einer TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand 
für verschiedene Probenzustände bei RT, R=-1, 60 Hz. Die Fluorierung wurde mittels PTFE-
Halogenierung durchgeführt. 
Behandlung Herstellung der Probenrohlinge Probenanzahl 
Ausgangszustand (AZ) erodiert 5 
Ausgangszustand (AZ) erodiert + elektrolytisch poliert 10 
F + Vorox erodiert + elektrolytisch poliert  8 
F + Vorox + 850 °C/100 h/Luft erodiert + elektrolytisch poliert 5 
F + Vorox + WDS/1000 °C erodiert + elektrolytisch poliert 8 
F + Vorox + WDS/1000 °C + 850 °C/100 h/Luft erodiert + elektrolytisch poliert 4 
 
 
Abbildung 23: Gefertigte Ermüdungsproben mit entsprechender Behandlung aus Tabelle 9. Die TNM-
B1 erodiert und mit PTFE-Halogenierung, WDS und isothermer Auslagerung zeigt Probenstücke nach 
dem Ermüdungsversuch. 
Härteprüfung 
Zur gezielten Untersuchung der Härtewerte einzelner Phasen wurde die Nanohärte mit einem 
Universellen Nanomechanischen Tester (kurz: UNAT) vom Hersteller ASMEC mit einem 
Berkovich-Indenter unter Kraftsteuerung von 5 mN angewendet. Zur Ermittlung von Här-
tetrends wurden Messungen an einem Gerät von Shimadzu corp. nach Vickers mit einer Last 
von 0,025 kp durchgeführt. Als Eindringkörper dient eine gerade Diamantpyramide. Dieses 
Verfahren erfordert präparierte, glatte Oberflächen und ist für ein breites Werkstoffspektrum 
von sehr weichen bis sehr harten Materialien sowie für dünne Schichten anwendbar. Bei der 
Mikrohärtemessung können, je nach Last, einzelne Körner erfasst werden, wodurch das Ver-
fahren im Gegensatz zur Makrohärtebestimmung lastabhängig ist. Die Lastabhängigkeit ent-
stammt der Abhängigkeit der plastischen Deformation von der Zahl der aktiven Kristallflä-
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chen und von der kristallographischen Orientierung der Kristallite [163]. Die Mikrohärtemes-
sung findet Anwendung zur Aufnahme von Härteverläufen unter Beachtung der Abstandskri-
terien laut DIN ISO 4516 [164].  
Ritztest 
Zur Prüfung der Haftung und Formen des mechanischen Versagens von Oxidschichten auf 
einer TNM-B1-Legierung wurden mittels Ritztest Ritzspuren in das Materialsystem gezogen. 
Da der Ritztest nur zur Prüfung von Schichten bis zu 20 µm und mit geringer Oberflächen-
rauheit geeignet ist, wurden keine Versuche mit Wärmedämmschichten durchgeführt. Im Lau-
fe der Arbeit hat sich herausgestellt, dass die PTFE-Fluorierung als bestes Halogenierungsver-
fahren für die TNM-B1-Legierung geeignet ist. Zur Erweiterung der Eigenschaften dieses 
Schichtsystems wurden Ritztests durchgeführt. Die Änderung der Haftfestigkeit von PTFE-
Halogenierter TNM-B1-Legierung mit isothermer Auslagerung lag dabei im Vordergrund. 
Die Untersuchung der Oxidschichten erfolgte direkt nach der Voroxidation und nach isother-
mer Auslagerung bei 850 °C für 100 h. Verglichen werden diese beiden Zustände mit nicht 
fluoriertem aber voroxidiertem Material.  
Geprüft wurde nach der DIN EN 1071-3 [165]. Nach dieser DIN wurde mit einem Diamant-
stift (R=200 µm, Rockwell C Geometrie) an dem Scratch Tester Millenium Tribo Technic mit 
Tangentialsensor, akustischer Emission, Reibungskraft Signal und progressiver Last gearbei-
tet. Nach drei Ritzspuren wurde die Diamantspitze über einen Abdruck in einer Aluminium-
probe auf Spitzenverschleiß geprüft und mittels Ethanol gereinigt. Die maximale Last von 
100 N wurde nach 10 mm erreicht. Die Prüfgeschwindigkeit betrug demnach 10 N/mm. Es 
wurden je 3 Ritzspuren in das Material gezogen. Das Versagen der Oxidschichten wurde 
durch direktes Betrachten der Ritzspuren unter dem Lichtmikroskop und REM durchgeführt. 
Die kritische Kraft Lc kann als die Kraft angesehen werden, bei der die Schicht versagt. Wo-
bei das Versagen als erste Abplatzungen, Rissbildung oder ab dem kompletten Schichtverlust 
subjektiv definiert werden kann. In der vorliegenden Arbeit wurden deswegen mehrere Ver-
sagensformen bei bestimmten Lc-Werten bewertet.  
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5 Ergebnisse  
Das vorliegende Kapitel beschreibt die mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften 
einer TNM-B1-Legierung mit Aluminiumoxidschicht und keramischer Wärmedämmschicht. 
Zusätzlich werden gezielt Sauerstoffmessungen in einzelnen Phasen der TNM-B1-Legierung 
und die Haftfestigkeit von Oxidschichten auf dem Grundwerkstoff mittels Ritztest vorgestellt.  
5.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung 
Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchungen der 
TNM-B1-Legierung ohne und mit Fluorierung sowie mit keramischer Wärmedämmschicht 
vorgestellt. Es wird sich dabei auf die Untersuchung des Gefüges im Randbereich kon-
zentriert. XRD- und EBSD-Messungen vertiefen die mikrostrukturellen Ergebnisse. 
5.1.1 Ausgangsgefüge 
Bei der verwendeten TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand (Ausgangszustand) handelt 
es sich um ein dreiphasiges Gefüge, welches über die β-Phase erstarrt ist und α2/-
Lamellenpakete, globulare -Körner und die βo-Phase enthält. Durchgeführte XRD-
Messungen erbrachten außerdem den Nachweis einer o-Ti4Al3Nb-Phase (siehe 
Abbildung 33). Das Material stammt aus einer Gusscharge und wurde in Ingots mit den Ab-
messungen 300 mm x ᴓ 50 mm hergestellt. Die ersten 30-60 µm des Ingotrandes zeigen ein 
abweichendes Gefüge im Vergleich zum restlichen Ingot, siehe Abbildung 24.  
 
Abbildung 24: REM-BSE-Aufnahme des Gefüges am Ingotrand einer TNM-B1-Legierung im Guss-




Abbildung 25: REM-BSE-Aufnahme a) des Gefüges der TNM-B1-Legierung im gegossenen und ge-
hippten Zustand (Ausgangszustand-AZ); b) vergrößerter Ausschnitt des Gefüges mit gekennzeichne-
ten Phasen. 
In diesem Bereich existiert ausschließlich ein α2/-Lamellengefüge mit globularen -Körnern. 
Trotz HIP-Prozess unter Argon mit 99,9995 % und restlichen Teilen an Sauerstoff und Stick-
stoff wurde vermutlich die α2-Phase stabilisiert und so die βo-Phase verdrängt. Für mikro-
strukturelle oder mechanische Versuche wurde deswegen darauf geachtet, Material zu ver-
wenden, bei dem dieser Rand entfernt wurde. Im restlichen Ingot liegt das Gefüge homogen 
verteilt vor, siehe Abbildung 25. Zwischen den Lamellenpaketen befinden sich stellenweise 
βo-Körner, die eine Größe von 4 bis 15 µm aufweisen. Die Größe der α2/-Lamellenpakete 
beträgt 20-100 µm, globulare -Körner sind 3-10 µm groß. 
5.1.2 Einfluss der Halogenierung und Voroxidation 
Die Halogenierung einer TNM-B1-Legierung wurde mittels Tauchen in HF-Säure, Besprühen 
mit Fluor-Kohlenstoff (PTFE) und Plasma-Immersions-Ionen-Implantation (PI
3
) umgesetzt. 
Allen drei Verfahren wird eine Voroxidation bei 900 °C für 24 h angeschlossen. Abbildung 
26 zeigt die entsprechenden Gefügeaufnahmen nach Halogenierung und Voroxidation.  
 
Abbildung 26: REM-BSE-Aufnahme des Gefüges a) mit PI
3
-Halogenierung; b) PTFE-Halogenierung; 
c) HF-Halogenierung und mit jeweiliger Voroxidation.  
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Die Halogenierung selbst zeigt keinen Einfluss auf das Randgefüge oder das Material im Pro-
beninneren, siehe Abbildung 27a. Die Kupferschicht löst sich lokal ab, sodass zwischen 
Schicht und Probenoberfläche ein dünner Spalt existiert. Wie in Abbildung 27b sichtbar ist, 
bildet sich eine Oxidschicht nach der Voroxidation. Zusätzlich führt die Voroxidation nach 
einer Fluorierung zu einer Änderung des Gefüges im oberflächennahen Bereich. Dieser 
Randbereich umfasst das Material stellenweise bis zu einer Tiefe von 29 μm (Abbildung 27b, 
Tabelle 10).  
 
Abbildung 27: REM-BSE-Aufnahme a) der TNM-B1-Legierung direkt nach der PTFE-Fluorierung und 
b) mit einer PTFE-Fluorierung und Voroxidation bei 900 °C für 24 h.  
Das benötigte Aluminium für die Oxidbildung kommt aus dem Grundmaterial und verursacht 
eine Aluminium verarmte Zone direkt unter der Oxidschicht. Durch die lokale Änderung des 
chemischen Gleichgewichts scheidet sich bevorzugt α2-Ti3Al aus den vorhandenen βo-
Körnern aus, siehe Abbildung 28. Findet nur eine Voroxidation ohne Halogenierung statt, 
entsteht eine 4-8 μm dicke Mischoxidschicht und es scheidet sich die α2-Phase bis ca. 18 µm 
Tiefe aus, siehe Abbildung 28a. Mit einer vorausgegangen Fluorierung bildet sich zum einen 
eine 1-2 μm dünne α-Aluminiumoxidschicht auf der Probenoberfläche und zum anderen ein  
 
Abbildung 28: REM-BSE-Aufnahme der TNM-B1-Legierung im Ausgangszustand; a) ohne Halogen-
behandlung nach 24 h, 900 °C; b) mit PTFE-Halogenbehandlung und Voroxidation. Die Messung der 




sogenannter α2-Saum (Abbildung 28b, Tabelle 10). Dieser α2-Saum liegt direkt unter der α-
Aluminiumoxidschicht und ist ca. 4 μm dick. Darunter befindet sich wieder ein feinkörniges, 
stark α2-Ti3Al und -TiAl dominiertes Gefüge. Die -Körner werden dadurch von einem α2-
Saum umgeben. Die Lamellenpakete aus α2/ lösen sich stellenweise auf, da sich auch hier 
neue α2-Körner ausscheiden, bzw. die bestehenden α2-Körner wachsen. Globulare -Körner 
werden ebenso durch die Ausscheidung von α2-Körnern durchzogen, sodass diese kleiner 
werden. Bei Fluorierung und Voroxidation geht der veränderte Randbereich bis ca. 29 µm 
Tiefe und ist dadurch stärker ausgeprägt als bei Proben ohne Halogenierung aber mit Voroxi-
dation mit ca. 18 µm verändertem Randbereich (Tabelle 10). Dadurch hängt die Dicke der 
veränderten Randzone von der ausgebildeten Oxidschicht ab. Zwischen den drei Halogenie-
rungsverfahren zeigt sich dabei kein signifikanter Unterschied in der Ausprägung oder Stärke 
der Randzonenveränderung und wird dadurch nicht separat aufgeführt.  
In Abbildung 29 ist von einer fluorierten und voroxidierten TNM-B1-Probe ein Kryobruch zu 
sehen, sodass eine Bruchfläche ohne versagenstypische Einflüsse entstand. Die EDX-
Messung wurde an präparierten Proben durchgeführt und lediglich mit dem Kryobruch in 
Verbindung gestellt, da man die Oxidschicht mit α2-Saum in dieser Variante besser darstellen 
kann. Auf der Bruchfläche zeigt sich auf der Oberfläche eine Oxidschicht. Darunter befindet 
sich eine an Aluminium verarmte Zone, da das Aluminium für den Aufbau der Oxidschicht 
notwendig ist. Dieser Bereich ist ca. 2 µm dick, besteht aus großen α2-Körnern, die durch 
transkristallinen Bruch eine glatte Bruchfläche hinterlassen. 
 
Abbildung 29: REM-Aufnahme der Bruchfläche nach Kryobruch einer fluorierten und voroxidierten 
TNM-B1-Probe mit EDX-Mapping von Sauerstoff und Aluminium. 
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Unter der Aluminium verarmten Zone liegt das Grundmaterial, das an dieser Stelle transkris-
tallin gebrochene α2/-Lamellen aufweist. Die rechten Bilder in Abbildung 29 zeigen die 
EDX-Messungen mit Sauerstoff- und Aluminiumverteilung bis zum Rand der Probe. Unter 
der Oxidschicht zeigt das EDX eine Verarmung von Aluminium an. Zusätzlich lassen sich in 
den Bruchflächen und an Querschliffen Fluortaschen mittels EDX detektieren. Die Fluorta-
schen liegen direkt unter der Oxidschicht, im oberen Bereich des α2-Saums.  
In Abbildung 30 ist ein Linescan von einer Oxidschicht ins Grundmaterial dargestellt. Das 
Besondere daran ist die Messung durch eine Fluortasche. In der Oxidschicht wird eine deutli-
che Aluminium- und Sauerstoffintensität gemessen. Titan zeigt sehr geringe Intensitäten. Un-
ter der Oxidschicht befindet sich ein α2-Saum, die Aluminiumintensität nimmt darin ab. Die 
dunklen Bereiche unter der Oxidschicht sind Fluortaschen, darin werden hohe Fluorintensitä-
ten detektiert. Eine EDX-Punktanalyse in dieser Fluortasche misst 18 At.-% Aluminium, 
17 At.-% Titan, 1,5 At.-% Niob, 14,3 At.-% Sauerstoff und 48 At.-% Fluor. Da die EDX-
Analyse nur qualitativ misst, sind diese Angaben nur als Nachweis zu sehen, dass es sich tat-





Abbildung 30: REM-SE-Aufnahme einer fluorierten und voroxidierten TNM-B1-Probe und EDX-




Dass diese Fluortaschen gefüllt sind, konnte an Ermüdungsbruchflächen von fluorierten Pro-
ben festgestellt werden. In Abbildung 31 sind REM-Aufnahmen von Bruchflächen des kom-
pletten Materialsystems nach dem Ermüdungsversuch zu sehen. Die WDS haftet an der Oxid-
schicht. Stellenweise entsteht ein Spalt zwischen Oxid und Substrat (Abbildung 31a). In ei-
nem Hohlraum (Abbildung 31a), kann mittels EDX kein Fluor nachgewiesen werden. Dage-
gen zeigt sich in gefüllten Taschen (Abbildung 31b) eine hohe Fluorintensität. Kombiniert mit 
den XRD-Messungen (siehe Abbildung 34) handelt es sich bei den Fluorausscheidungen 
vermutlich um eine AlF3-Phase.  
 
Abbildung 31: REM-SE-Aufnahme von Bruchflächen im Randbereich von fluorierten, voroxidierten 
Proben und mit WDS; Bruchfläche aus dem Ermüdungsversuch; sichtbar sind Fluortaschen. 
Weitere EDX-Untersuchungen zeigen eine verstärkte Anreicherung von Molybdän in der ver-
bleibenden βo-Phase. Der Molybdängehalt in der βo-Phase im Probeninneren von unbehandel-
tem Material liegt bei 3,1-3,7 At.-% und steigt bei einer Mischoxidausbildung (ohne Fluorie-
rung) auf 5,3 At.-% in βo an. Proben mit reiner Al2O3-Schicht (mit Fluorierung) erreichen 
Molybdängehalte von 9,5 At.-%. Durch den hohen Gehalt an Molybdän erscheint die βo-
Phase bis ca. 50 μm Tiefe hellweiß im BSE-Kontrast. Molybdän ist ein schweres Element, 
deshalb ist die Rückstreuung der Elektronen im BSE stärker und es wird heller abgebildet.  
 
Die Auslagerungszeit von halogenierten Proben beeinflusst maßgeblich die Tiefe und Aus-
prägung des veränderten oberflächennahen Gefüges. Wird die Auslagerungszeit verlängert, 
nimmt die Tiefe der Gefügeveränderungen deutlich zu. Eine Übersicht findet sich in Tabelle 
10. Bewertet wurden PTFE behandelte und voroxidierte TNM-B1-Proben, die bei 900 °C für 
24 h, 90 h und 180 h ausgelagert wurden (Abbildung 32). Nach einer Standardvoroxidations-
behandlung von 24 h (Abbildung 32b) wird ein Randbereich von ca. 29 μm beeinträchtigt, die 
α2-Saum-Bildung hat deutlich eingesetzt und α2-Ausscheidungen haben zu einer Kornfeinung 




Abbildung 32: REM-BSE-Aufnahme des Gefüges a) Ausgangszustand der Legierung; b) mit PTFE-
Halogenierung nach 24 h, 900 °C; c) mit PTFE-Halogenierung nach 90 h, 900 °C; d) mit PTFE-
Halogenierung nach 180 h, 900 °C. 
Nach 90 h (Abbildung 32c) verändert sich dieser Bereich bis durchschnittlich 60 μm Tiefe. 
Das βo-Ti(Al) ist in einem Bereich von 10 μm unter der Oxidschicht gänzlich verschwunden 
und wurde durch α2/ ersetzt. Ein Kornwachstum kann durch die isotherme Wärmebehand-
lung am Rand nicht beobachtet werden, hier findet bevorzugt eine Kornfeinung durch α2-
Ausscheidungen statt. Im Probeninneren zeigt sich jedoch eine geringe -Lamellen Verbreite-
rung. Nach 180 h Abbildung 32d) hat sich zusätzlich stellenweise eine Mischoxidschicht an 
der Oberfläche ausgebildet. Die Tiefe des randveränderten Bereichs hat sich nicht signifikant 
vergrößert. 
Unterstützend zu den mikrostrukturellen Ergebnissen wurden XRD-Messungen der TNM-B1-
Legierung im Guss-HIP-Zustand (Abbildung 33) und mit einer PTFE-Halogenierung und 
Voroxidation (Abbildung 34) durchgeführt. Der Ausgangszustand der TNM-B1-Legierung 
besteht aus vier Phasen. Neben den bereits benannten α2-Ti3Al, -TiAl und βo-Ti(Al)-Phasen 
wurde die o-Ti4Al3Nb-Phase detektiert. Die o-Ti4Al3Nb-Phase ist zu klein, um sie mittels 
Rasterelektronenmikroskop aufzunehmen, liegt aber nach Schloffer et al. [59] in der βo-Phase 
einer TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand vor. Nach der Fluorierung und Voroxidation 




Abbildung 33: Röntgendiffraktogramm der TNM-B1-Legierung im Ausgangszustand (AZ).  
Nach einer PTFE-Halogenierung und Voroxidation zeigen sich AlF3-Reflexe, siehe Abbil-
dung 34. Durch eine durchgeführte Halogenierung mit einem F-Polymer kann diese Verbin-
dung durchaus auftreten und spricht für einen wirksamen Halogeneffekt mit Ausbildung eines 
Fluorreservoirs in der Aluminium verarmten Zone, was ebenso von Laska [19] nachgewiesen 
wurde. Dabei kommt es durch die Fluorierung in Abhängigkeit von der Temperatur und der 
Fluorkonzentration zur Ausbildung des flüchtigen (AlOF)2 sowie zu kristallinen Ausschei-
dungen einer AlF3-Phase [19]. Von den gemessenen AlF3-Reflexen liegen drei Reflexe allein 
vor und werden somit nicht von anderen Ti-Al-Phasen abgedeckt, was auf die Existenz der 
Phase hindeutet. Die anderen AlF3-Reflexe werden von anderen Phasen überlagert. Die Inten-
sitätsverhältnisse stimmen nicht vollständig, sodass die Reflexe bei 21°, 25° und 42,5° inten-
siver ausfallen müssten. Mögliche Einflüsse können variierende Elementgehalte sein, die zur 
Reflexverschiebung und Intensitätsänderung führen können. Dieser Einfluss deutet darauf 
hin, dass die AlF3-Gehalte so gering sind, dass die gemessene Intensität geringer ausfällt. 
Spannungen können ebenso zu einer Reflexverschiebung führen, wobei dann die Reflexe aller 
Phasen betroffen wären und in diesem Fall ausgeschlossen werden kann. In Abbildung 34 
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sind einzelne α2-Ti3Al-Peaks markiert, wodurch die Erhöhung der Peakintensität von fluorier-
tem Material verdeutlicht werden soll. Nicht fluoriertes TNM-B1-Material, was nur eine 
Voroxidation durchlaufen hat, zeigt deutlich geringere Intensitäten der α2-Peaks. Die -Phase 
zeigt prinzipiell keinen signifikanten Einfluss durch eine Fluorierung und Voroxidation.  
 
Abbildung 34: Röntgendiffraktogramm der TNM-B1-Legierung mit und ohne PTFE-Halogenierung und 
Voroxidation. Die Pfeile markieren einzelne α2-Peaks zur Verdeutlichung der Intensitätsveränderung.  
5.1.3 Einfluss der Wärmedämmschicht 
Prinzipiell erfolgte die Beschichtung mit einer Wärmedämmschicht nur auf halogeniertem 
und voroxidiertem Material, da die ausgebildete dünne Oxidschicht als Haftvermittlerschicht 
genutzt werden konnte. Nach Voroxidation der TNM-B1-Legierung ohne Halogeneffekt bil-
det sich eine Mischoxidschicht auf der Oberfläche die direkt nach der Auslagerung abplatzt, 
wodurch keine Vergleichsversuche mit Wärmedämmschicht ohne Fluorierung umgesetzt 
werden konnten. Aufgrund der schlechten Oxidationsbeständigkeit nach isothermen und zyk-
lischen Auslagerungen mit PI
3
-Halogenierung erfolgte die Halogenierung nur mit einer HF- 
oder PTFE-Behandlung. Zur Abscheidung der 7 Gew.-% YPSZ-Wärmedämmschicht wurden 
Substrattemperaturen von 900 °C (kurz: WDS/900 °C) und 1000 °C (kurz: WDS/1000 °C) 
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angewendet. Diese Temperatur beeinflusst dabei maßgeblich das Wachstum der Keramik-
schicht, siehe Abbildung 35. Bei 900 °C Substrattemperatur zeigt die WDS eine inhomogene 
Struktur durch ein breites Stängelwachstum und große Poren innerhalb der Federarme, siehe 
Abbildung 35a. Bei 1000 °C bildet sich eine dichte und gleichmäßig kolumnare Struktur der 
Stängel aus, siehe Abbildung 35b.  
 
Abbildung 35: REM-SE-Aufnahme der Wärmedämmschichtbruchflächen a) nach Aufbringung bei 
900 °C und b) nach Aufbringung bei 1000 °C Substrattemperatur.  
Die Anbindung der 7YSZ-WDS mit einer 900 °C (Abbildung 36a) und 1000 °C Substrattem-
peratur (Abbildung 36b) auf einer α-Aluminiumoxidschicht ist sehr gut. Dabei wirkt die α-
Aluminiumoxidschicht als Haftvermittlerschicht für die WDS und wurde in Abbildung 36 mit 
einer HF-Halogenierung und Voroxidation gebildet.  
 
Abbildung 36: REM-SE-Aufnahme der Wärmedämmschicht mit α-Al2O3 als Haftvermittlerschicht auf 
einer TNM-B1-Legierung als Substrat; a) Wärmedämmschicht mit 900 °C Substrattemperatur und b) 
mit 1000 °C Substrattemperatur. Zur Bildung der α-Al2O3-Schicht wurde eine HF-Halogenierung und 
Voroxidation bei 900 °C für 24 h durchgeführt. 
Bereits eine Beschichtungstemperaturdifferenz von 100 K kann dazu führen, dass sich der 
veränderte Randbereich minimal vergrößert (Abbildung 37). Proben mit einer PTFE-
Halogenierung, Voroxidation und einer WDS/900 °C zeigen einen Gefügeeinfluss bis ca. 




Abbildung 37: REM-BSE-Aufnahme halogenierter und beschichteter TNM-B1 mit Einfluss der Sub-
strattemperatur a) WDS/900 °C und b) WDS/1000 °C auf das Gefüge im oberflächennahen Bereich. 
Die Messung der veränderten Randzonen erfolgte an einer Vielzahl von Messstellen. Hier sind jeweils 
die rechnerischen Mittelwerte dargestellt. 
Eine Übersicht der Dicken von Oxidschicht, α2-Saum und veränderter Randzone je nach Be-
handlungsmethode ist in Tabelle 10 dargestellt. Wie in den vorangegangenen Kapiteln er-
wähnt, führt eine Voroxidation ohne vorherige Halogenierung zu einer dickeren Oxidschicht 
als mit einer Halogenierung. Der veränderte Randbereich wächst in die Tiefe mit zunehmen-
der Auslagerungsdauer, sodass Gefügeveränderungen bis maximal 62 µm nach 180 h bei 
900 °C vorliegen.  
Tabelle 10: Übersicht der verschiedenen Schichtdicken je nach Behandlungszustand. Angegeben sind 







Randzone in µm 
TNM-B1 + Vorox  6 ± 2 0 18 ± 3 
TNM-B1 + PTFE + Vorox 1 ± 0 2 ± 1 29 ± 8 
TNM-B1 + PTFE + 900 °C, 90 h, Luft 2 ± 1 2 ± 1 60 ± 8 
TNM-B1 + PTFE + 900 °C, 180 h, Luft 5 ± 3 3 ± 1 62 ± 4 
TNM-B1 + PTFE + Vorox + 850 °C, 100 h, Luft 1 ± 0 3 ± 0 47 ± 5 
TNM-B1 + PTFE + Vorox + WDS/900 °C 1 ± 0 2 ± 0 30 ± 5 
TNM-B1 + PTFE + Vorox + WDS/1000 °C 2 ± 1 3 ± 0 39 ± 9 
TNM-B1 + PTFE + Vorox + WDS/1000 °C + 
850 °C, 100 h, Luft 
6 ± 2 0 55 ± 8 
 
5.1.4 EBSD-Messung zur Analyse des Randgefüges 
Anhand der EBSD-Messungen an halogenierten, voroxidierten und mit WDS versehenen 
Proben konnten die Orientierungsbeziehungen zwischen den vorherrschenden Phasen unter-
sucht und der Nachweis erbracht werden, dass es sich im veränderten Randbereich tatsächlich 
um die α2-Ti3Al-Phase handelt. Der α2-Saum (braun) wird in Abbildung 38 deutlich sichtbar. 
Weitere α2-Ausscheidungen (braun) finden sich in der ehemaligen βo-Phase (rot). Zusätzlich 
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ist noch ein hoher -TiAl-Phasenanteil (gelb) vorhanden. Das Gefüge im veränderten Randbe-
reich zeigt die vorherrschende Orientierungsbeziehung nach Burgers mit α2//βo {0001//110} 
und die eher seltene Blackburn-Beziehung zwischen α2//γ mit {0001//111}. Es ist auffällig, 
dass das α2 direkt unter der Oxidschicht in regelloser Orientierung vorliegt und das α2 aus der 
ehemaligen βo-Phase eine gewisse Vorzugsorientierung aufweist. 
 
Abbildung 38: EBSD-Phasenkarte des halogenierten, voroxidierten Materials, braun: α2-Ti3Al, rot: βo-
Ti(Al), gelb: -TiAl. Einzelnen α2-Körnern sind die Orientierungen der α2-Phase im α2-Saum sowie in 
der ehemaligen βo-Phase zugewiesen. 
Die inverse Polfigur-Darstellung (IPF) in Abbildung 39 zeigt eine Vorzugsorientierung der 
ausgeschiedenen α2-Körner (rosa) aus der vermutlich ehemaligen βo-Phase (blau umrahmt) 





Abbildung 39: EBSD-Ergebnisse, IPFy-Darstellung; schwarz umrandet ist der α2-Saum, der sich direkt 
unter der Oxidschicht befindet und blau umrandet ist ein vermutlich ehemaliges βo-Korn.  
Die Untersuchungen zur Kornorientierung der α2-Phase und das Verhältnis zur βo-Phase er-
folgten an mehreren Stellen und an Proben mit unterschiedlichen Behandlungszuständen. In 
Abbildung 40 ist eine halogenierte und voroxidierte Probe mit WDS abgebildet. Die WDS ist 
in der REM-Aufnahme jedoch nicht sichtbar. In Abbildung 40a sind einzelne βo-Körner (rot) 
markiert. In der IPF-Darstellung (Abbildung 40b) zeigen die βo-Körner die gleiche Orientie-
rung. Vermutlich handelt es sich um ein ehemaliges großes βo-Korn, in dem sich α2 ausge-
schieden hat. Diese α2-Körner weisen im βo-Korn ebenso eine einheitliche Orientierung auf. 
 
Abbildung 40: EBSD-Ergebnisse; a) Phasen; b-d) IPFy-Darstellung.  
5.1.5 Phasenanalyse und chemische Zusammensetzung 
Die auffälligen Änderungen des Gefüges direkt unter der Oxidschicht nach jedem Behand-
lungsschritt führten zur gezielten Untersuchung der Phasenanteile in diesem Bereich. Die 
Messrahmen für den Randbereich und den Rest der Probe wurden immer gleich groß gewählt, 
um die Werte miteinander vergleichen zu können. Die gemessenen Phasenanteile mittels 
Kontrast-Auswertung für die α2-Phase werden mitunter als zu wenig angezeigt, Verfahrens-
durchführung siehe Kapitel 4.2. Dies hat seine Ursache in der feinkörnigen Ausscheidung 
unter der Oxidschicht und im Randbereich sowie der feinen Verteilung in den α2/-Lamellen, 
wodurch sich die Auflösung und eine sinnvolle Auswertung schwieriger gestaltet. Ein Trend 
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zur α2-Phasen-Erhöhung im Randbereich gegenüber der Probenmitte ist jedoch deutlich zu 
erkennen. Im Ausgangszustand sind 15 Vol.-% α2-Phase vorhanden, nach der Behandlung mit 
Fluor und einer Voroxidation erhöht sich der Wert auf 54 Vol.-%, wobei in der Probenmitte 
26 Vol.-% gemessen werden, siehe Tabelle 11. Je größer die Phasenanteilsänderung, umso 
größer sind auch die mikrostrukturellen Veränderungen.  
Durch die Ausscheidung der α2-Phase in der βo-Phase und der α2-Stabilisierung anhand einer 
Sauerstoffanreicherung im Randbereich sind die Änderungen dieser Phasenanteile der stärkste 
Beweis für eine Gefügebeeinflussung aufgrund von Wärmebehandlungen. 
Tabelle 11: Phasenanteile nach den durchgeführten Behandlungssschritten.  
Probenzustand 
Phasenanteile in Vol.-% 
α2-Phase βo-Phase -Phase 
Rand Mitte Rand Mitte Rand Mitte 
Ausgangszustand (AZ) 15 ± 2 15 ± 2 19 ± 2 19 ± 2 66 ± 1 66 ± 1 
+ F + Vorox 54 ± 3 26 ± 2 5 ± 1 15 ± 2 41 ± 2 59 ± 1 
+ F + Vorox + WDS/900 °C 30 ± 3 15 ± 2 3 ± 1 16 ± 2 67 ± 1 69 ± 1 
+ F + Vorox + WDS/1000 °C 54 ± 2 43 ± 1 2 ± 1 12 ± 2 44 ± 1 45 ± 2 
+ 900 °C/24 h/Vakuum 29 ± 2 27 ± 1 7 ± 1 12 ± 2 64 ± 2 61 ± 1 
 
Die homogene Verteilung der βo-Phase im Ausgangszustand mit 19 Vol.-% (Rand), sinkt auf 
5 Vol.-% nach einer Fluorbehandlung und angeschlossener Voroxidation. Die Werte in der 
Probenmitte liegen dabei zwischen 12-16 Vol.-% und sind damit 4x so hoch wie im beein-
flussten Randbereich. Die stärksten Veränderungen der Phasenanteile finden sich nur bei 
Wärmebehandlungen, die in Sauerstoffatmosphäre ablaufen.  
Eine Vergleichsmessung bei 900 °C für 24 h in Vakuum, was der Temperatur und Auslage-
rungszeit bei einer Voroxidation entspricht, kommt es zu geringeren Änderungen der α2-βo-
Phasenanteile im Randbereich. Dass es überhaupt zu einem Rückgang der βo-Phase im Rand-
bereich kommt, lässt sich auf geringe Restsauerstoffmengen im Vakuum zurückführen. Der -
Phasenanteil zeigt keine großen Schwankungen durch die Behandlungsschritte. 
 
Mittels ESMA wurde an gezielten Stellen die chemische Zusammensetzung der α2-Phase und 
βo-Phase gemessen, siehe Tabelle 12. Für die TNM-B1-Legierung im Ausgangszustand zei-
gen sich im Vergleich zu Rand und Probenmitte keine Unterschiede in der chemischen Zu-
sammensetzung der untersuchten Phasen. Niob liegt mit 3,6 At.-% in der α2-Phase vor, Mo-
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lybdän nur mit 0,7 At.-%. Dabei sitzt bevorzugt Niob und Molybdän in der βo-Phase. Niob 
liegt mit 4,8 At.-% und Molybdän mit 2,5 At.-% in der βo-Phase vor.  
Vereinzelt konnten Molybdängehalte mit 9,5 At.-% in der βo-Phase am Rand gemessen wer-
den, was eine lokale Erhöhung von 6 At.-% gegenüber der Probenmitte ausmacht.  
Die Zusammensetzung der -TiAl-Phase wurde mittels EDX Analyse gemessen und kann 
folgendermaßen angegeben werden (in At.-%): 47,9 ± 1 Titan, 46,7 ± 1 Aluminium, 
4,7 ± 0,3 Niob, 0,6 ± 0,2 Molybdän. Weitere Messungen in Ma.-% finden sich im Anhang 
10.5. 
Tabelle 12: Chemische Zusammensetzung in α2-und βo-Phase, gemessen mittels ESMA.  







α2-Phase Rand 56 ± 0,7 35,9 ± 0,7 3,6 ± 0,1 0,7 ± 0,0 
α2-Phase Mitte 55,6 ± 0,4 36,5 ± 0,6 3,6 ± 0,0 0,7 ± 0,0 
βo–Phase Rand 55,6 ± 0,2 33,7 ± 0,3 4,8 ± 0,1 2,6 ± 0,0 
βo–Phase Mitte 56,4 ± 0,2 33,1 ± 0,1 4,7 ± 0,1 2,5 ± 0,1 
     







α2-Saum 54,7 ± 0,6 28,6 ± 0,6 3,9 ± 0,2 0,9 ± 0,1 
α2-Phase in βo 55,3 ± 1,3 32,4 ± 1,7 3,4 ± 0,1 0,7 ± 0,1 
α2-Phase 100 µm 57,2 ± 1,3 34,7 ± 1,2 3,6 ± 0,1 0,8 ± 0,2 
α2-Phase Mitte 57,7 ± 0,5 34,2 ± 0,7 3,5 ± 0,1 0,7 ± 0,1 
βo–Phase 50 µm 54,6 ± 0,3 33,6 ± 0,4 5,2 ± 0,1 3,3 ± 0,1 
βo–Phase 100 µm 54,6 ± 0,2 33,3 ± 0,2 3,5 ± 0,1 3,3 ± 0,2 
βo–Phase Mitte 54,5 ± 0,1 33,5 ± 0,2 5,2 ± 0,1 3,4 ± 0,1 
 
5.2 Werkstoffmechanische Charakterisierung 
Im folgenden Kapitel werden quasistatische Zugversuche bei Raum- und Hochtemperatur 
sowie Ermüdungsversuche bei Raumtemperatur vom Referenzmaterial und beschichtetem 
Referenzmaterial präsentiert. Zusätzlich zeigen REM-Bruchflächenaufnahmen das Bruchver-
halten des Schichtsystems. Risslängen- und Risshäufigkeitsmessungen werden ausführlich an 
Proben nach dem quasistatischen Zugversuch vorgestellt. Härtemessungen unterteilen sich in 




5.2.1  Zugversuch 
Mechanische Eigenschaften 
Prinzipiell wurden die Proben CNC gedreht und mechanisch poliert, sodass eine Oberflächen-
rauheit mit Rz = 3 µm vorliegt. Als alternative Herstellungsvariante wurden auch draht- und 
senkerodierte Proben (Rz = 20 µm) gefertigt und mittels quasistatischem Zugversuch bei 
650 °C Prüftemperatur geprüft, siehe Abbildung 41. Trotz großer Unterschiede in der Ober-
flächenrauheit aufgrund der Fertigungsmethoden zeigt sich keine Auswirkung auf den Span-
nungs-Dehnungsverlauf bei 650 °C Zugprüfung (Abbildung 41). 
 
Abbildung 41: Statische Spannungs-Dehnungs-Kurven einer TNM-B1-Legierung mit gedrehter und 
erodierter Oberfläche. REM-Aufnahmen zeigen die Oberflächen und Querschliffe des Probenrandes.  
Gedrehte Proben weisen Drehrillen an der Oberfläche und Verformung des Gefüges am Pro-
benrand auf. Dagegen entsteht eine raue Oberfläche von erodierten Proben mit kleinen Ris-
sen, Vertiefungen und Oxiden (Abbildung 41).  
Da die Abscheidung einer Wärmedämmschicht mittels EB-PVD-Prozess ein abbildendes Ver-
fahren ist, müssen Kratzer und Poren auf der Probenoberfläche vermieden werden. Ansonsten 
werden Unebenheiten der Oberfläche durch die WDS abgebildet und führen zu Inhomogenität 
der Stängelstruktur und einer verschlechterten Haftung auf der Haftvermittlerschicht. Aus 
diesen Gründen erfolgte die Probenfertigung mittels CNC-Drehen. 
Zugversuche wurden bei Raum- und Hochtemperatur durchgeführt, wodurch ein Temperatur-




Bei Raumtemperatur kamen quasistatische Zugversuche mit HF- und PTFE-Halogenierung 
sowie mit WDS/900 °C und WDS/1000 °C zum Einsatz. Durch die schlechten Oxidationsei-
genschaften der TNM-B1 mit PI
3
-Halogenierung und dem hohen zeitlichen Aufwand bei dem 
Beschichtungsprozess wurden daran keine Warmzugversuche durchgeführt. Letztendlich setz-
te sich die PTFE-Halogenierung mit den besseren Oxidationseigenschaften und leichterer 
Anwendung durch, sodass Warmzugversuche nur mit PTFE-Halogenierung (F + Vorox) und 
mit einer WDS/900 °C und WDS/1000 °C erfolgten. 
In Tabelle 13 sind die ermittelten Kennwerte der Zugfestigkeit Rm und Gesamtbruchdehnung 
At aus dem quasistatischen Zugversuch angegeben.  
Tabelle 13: Ermittelte Festigkeitswerte und Gesamtbruchdehnungen geprüfter Schichtsysteme in Ab-
hängigkeit von der Prüftemperatur aus dem quasistatischen Zugversuch. 
Behandlung T in °C  Rm in MPa At in % 
Ausgangszustand (AZ) 25 748 ± 11 0,76 ± 0,0 
AZ + 900 °C, 24 h, Luft 25 582 ± 50 0,36 ± 0,1 
AZ + 750 °C, 100 h, Luft 25 481 ± 40 0,27 ± 0,2 
AZ + 900 °C, 24 h, Vakuum 25 574 ± 47 0,32 ± 0,1 
+ HF-Halogenierung 25 717 ± 40 0,7 ± 0,2 
+ HF-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 25 508 ± 55 0,34 ± 0,0 
+ HF-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/900 °C 25 405 ± 86 0,21 ± 0,1 
+ HF-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/1000°C 25 508 ± 45 0,29 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 25 494 ± 27 0,39 ± 0,2 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 90 h, Luft 25 485 ± 28 0,26 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + 850 °C, 100 h, Luft 25 535 ± 1,4 0,32 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/900 °C 25 427 ± 42 0,24 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/1000 °C 25 572 ± 16 0,39 ± 0,2 
+ PI
3
-Halogenierung  25 632 0,36 
+ PI
3
-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 25 529 ± 29 0,58 ± 0,2 
Ausgangszustand (AZ) 300 743 ± 5 1,32 ± 0,1 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 300 509 ± 39 0,43 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/1000 °C 300 565 ± 2 0,62 ± 0,0 
Ausgangszustand (AZ) 650 710 ± 6 1,49 ± 0,2 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 650 601 ± 13 0,75 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/900 °C 650 563 ± 3 0,69 ± 0,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/1000 °C 650 542 ± 1 0,55 ± 0,0 
Ausgangszustand (AZ) 800 552 ± 45 8,89 ± 4,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft 800 529 ± 38 2,69 ± 0,2 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/900 °C 800 528 ± 38 5,52 ± 2,0 
+ PTFE-Halogenierung + 900 °C, 24 h, Luft + WDS/1000 °C 800 522 ± 2 2,47 ± 0,0 
Ergebnisse  
67 
Exemplarisch sind in Abbildung 42 die Kurvenverläufe von den Raum- und Warmzugversu-
chen der TNM-B1-Legierung (a) und von PTFE-halogenierten, voroxidierten und mit Wär-
medämmschicht beschichteten Proben (b) dargestellt. Das Referenzmaterial erreicht bei RT 
eine Zugfestigkeit von 748 MPa und eine Gesamtbruchdehnung von 0,76 %. Die Ergebnisse 
des Referenzmaterials im Guss-HIP-Zustand ordnen sich in die Literaturdaten für Raumtem-
peraturzugversuche mit Rm = 691 ± 11 MPa und At = 0,63 ± 0,01% ein [39]. Die Zugfestigkeit 
nimmt mit steigender Temperatur ab und die Bruchdehnung nimmt mit steigender Temperatur 
zu (Abbildung 42). Das vorliegende temperaturabhängige Verhalten der mechanischen 
Kennwerte gilt auch für Proben mit Oxid- und Wärmedämmschicht, siehe Tabelle 13. Weitere 
Daten finden sich im Anhang 10.2. 
 
Abbildung 42: Statische Spannungs-Dehnungs-Kurven von a) einer TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-
Zustand; b) mit PTFE-Halogenierung, Voroxidation und mit Wärmedämmschicht/1000 °C bei 25 °C, 
300 °C, 650 °C und 800 °C.  
Einfluss der Halogenierungsmethoden  
Alle drei Halogenierungsverfahren führen nach einer angeschlossenen Voroxidation bei 
900 °C und 24 h zu einem Festigkeits- und Duktilitätsverlust, siehe Abbildung 43. 
Trennt man die beiden Verfahren voneinander und betrachtet zunächst nur die Fluorierung, 
ergibt sich für HF-halogenierte TNM-B1-Proben ein Festigkeitsrückgang um 30 MPa. Mit 
einer Standardabweichung von 40 MPa erreicht man jedoch bereits den TNM-B1 Ausgangs-
wert von 747 MPa, wodurch sich kein signifikanter Einfluss auf die Zugfestigkeit ergibt. Flu-
orbehandlungen mittels Plasma Immersion Ion Imlantation (PI
3
) zeigen bereits nach der Im-
plantation einen größeren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Zugfestigkeit und 
Bruchdehnung werden direkt nach der Implantation um 15 %, bzw. 62 % reduziert.  
Eine Oxidation der TNM-B1-Legierung bei 900 °C für 24 h bewirkt eine Reduzierung der 
Zugfestigkeit um 22 % und der Gesamtbruchdehnung um 52 %. Wird eine Halogenbehand-
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lung durchgeführt, ist es egal welche Methode zum Einsatz kommt, die Gesamtbruchdehnun-
gen und Zugfestigkeiten werden im gleichen Maß reduziert und ergeben eine mittlere Zugfes-
tigkeit von 510 MPa mit 0,4 % Gesamtbruchdehnung. (Abbildung 43). 
 
Abbildung 43: Zugfestigkeit und Gesamtbruchdehnung von PTFE-, HF- und PI
3
-halogenierten und 
voroxidierten Proben bei 25 °C Prüftemperatur. 
Durch eine PTFE-Halogenierung und Voroxidation reduziert sich die Zugfestigkeit gegenüber 
der TNM-B1-Legierung bereits um 33 % und die Gesamtbruchdehnung um 49 %. Die Ab-
nahme der Zugfestigkeit durch eine Halogenierung und Voroxidation fällt somit größer aus 
als eine Oxidation ohne Halogeneffekt. Die Gesamtbruchdehnung zeigt nach der Halogenie-
rung und Voroxidation keine großen Unterschiede, reduziert sich jedoch prinzipiell um 50 %. 
Einfluss einer Wärmedämmschicht 
Abbildung 44 fasst die Ergebnisse des quasistatischen Zugversuchs bei 25 °C von Proben mit 
einer PTFE- oder HF-Halogenierung und einer isothermen Wärmebehandlung in Form einer 
Oxidation (900 °C, 24 h) oder zusätzlichen Wärmebehandlung (850 °C, 100 h), sowie mit 
einer 7YSZ-WDS zusammen. Die TNM-B1-Legierung wurde ebenso oxidiert (900 °C, 24 h) 
oder wärmebehandelt (750 °C, 100 h). 
Dass eine Oxidation die Zugfestigkeit und Bruchdehnung reduziert, konnte bereits in Abbil-
dung 43 gezeigt werden. Dabei reduziert sich die Zugfestigkeit nach einer Halogenbehand-
lung mit Voroxidation stärker, als wenn nur oxidiert wird. Wird nun auf das halogenierte und 
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voroxidierte Material noch eine WDS/900 °C aufgebracht, reduziert sich die Zugfestigkeit um 
weitere 67-93 MPa und die Bruchdehnung um 0,15 %. PTFE-halogeniertes Material erreicht 
mit WDS/900 °C jedoch bessere mechanische Eigenschaften als HF-behandeltes Material. 
Eine Ausnahme zeigen Zugversuche mit einer WDS/1000 °C. In diesem Fall wird die Zugfes-
tigkeit der TNM-B1-Legierung nach PTFE- oder HF-Halogenierung und Voroxidation nicht 
reduziert, siehe Abbildung 44. Oxidiertes Referenzmaterial (Rm=582 MPa) und PTFE-
halogeniertes Material mit WDS/1000 °C (Rm=572 MPa, PTFE + Vorox + WDS/1000 °C) 
erreichen annähernd gleiche Zugfestigkeiten. Die Gesamtbruchdehnung liegt mit ca. 0,36 % 
ebenso auf dem gleichen Niveau. HF-halogeniertes Material mit WDS/1000 °C zeigt um 
62 MPa geringere Zugfestigkeiten als mit einer PTFE-Halogenierung. Für beide Halogenie-
rungen zeigt sich eine verbesserte Zugfestigkeit mit einer WDS/1000 °C gegenüber einer 
WDS/900 °C.
 
Abbildung 44: Zugfestigkeit und Gesamtbruchdehnung von PTFE- und HF-halogenierten Proben mit 
Wärmedämmschicht bei 25 °C Prüftemperatur.  
Quasistatische Zugversuche mit PTFE-halogenierter TNM-B1-Legierung und WDS bei 
300 °C, 650 °C und 800 °C Prüftemperatur sind in Abbildung 45 dargestellt. Zur Eingrenzung 
der Probenanzahl wurde bei 300 °C Prüftemperatur nur eine WDS/1000 °C auf PTFE-
halogenierte Proben abgeschieden. Der festigkeitssteigernde Effekt mit einer WDS/1000 °C 
die auf halogenierten Proben abgeschieden und bei 25 °C geprüft wurde, zeigt sich nicht bei 
allen Warmzugversuchen. Bei 300 °C Prüftemperatur nimmt die Zugfestigkeit durch eine 
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WDS/1000 °C im Vergleich zu nur PTFE-halogenierten Proben noch um 56 MPa zu, bei 
650 °C und 800 °C kehrt sich dieser Effekt um. Bei 650 °C reduziert sich die Zugfestigkeit 
von Proben mit WDS/1000 °C um 57 MPa, bei 800 °C immerhin nur um 6 MPa. 
 
Abbildung 45: Zugfestigkeit und Gesamtbruchdehnung von PTFE-halogenierten Proben bei 300 °C, 
650 °C und 800 °C Prüftemperatur. Die Wärmedämmschicht wurde bei 900 °C und 1000 °C Sub-
strattemperatur abgeschieden. 
Einfluss der Temperatur auf Zugfestigkeit und Bruchdehnung 
Die Zugfestigkeit nimmt für eine TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand mit zunehmen-
der Temperatur ab, siehe Abbildung 46. Für Proben mit Oxid-und Wärmedämmschicht bleibt 
die Zugfestigkeit unterhalb der DBTT auf dem gleichen Niveau. Über der DBTT liegen die 
Zugfestigkeiten des Referenzmaterials und des Schichtsystems bei ca. 530 MPa.  
Bis 650 °C Prüftemperatur werden lediglich Gesamtbruchdehnungen von unter 1 % gemes-
sen. Die Bruchdehnung nimmt dann mit zunehmender Temperatur zu, siehe Abbildung 46. 
Bei Zugversuchen mit Oxid- und Wärmedämmschicht über der DBTT werden Dehnungen 
über 2 % erreicht. Das Referenzmaterial erreicht mit über 9 % deutlich höhere Gesamtbruch-




Abbildung 46: Zugfestigkeit und Gesamtbruchdehnung verschiedener Materialsysteme bei 25 °, 
300 °C, 650 °C und 800 °C. Die Halogenierung erfolgte mittels PTFE-Behandlung.  
Einfluss der Temperatur auf den E-Modul 
Der E-Modul nimmt mit steigender Prüftemperatur ab, siehe Abbildung 47. Dabei liegen die 
Werte der TNM-B1-Legierung und des Schichtsystems mit Oxid- und Wärmedämmschicht 
eng zusammen.  
 
Abbildung 47: E-Modul des Referenzmaterials und des Schichtsystems bei 300 °C, 650 °C und 800 °C 
Prüftemperatur aus dem quasistatischen Zugversuch. Die Halogenierung erfolgte mit PTFE. 
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Einfluss der Temperatur auf das Bruchverhalten 
Die DBTT zeigt einen Wechsel des Bruchverhaltens von bevorzugt transgranularem und in-
terlamellarem Bruch von α2/-Lamellenkolonien (Abbildung 48a) zu intergranularem Bruch-
verhalten nahe und über der DBTT. Der intergranulare Bruch ist charakterisiert durch glatte 
Brüche an -Korngrenzen (Abbildung 48b). Einzelne -Körner liegen noch immer im Ganzen 
vor. Abbildung 48 zeigt den Unterschied der Bruchflächen einer TNM-B1-Legierung im 
Guss-HIP-Zustand bei 300 °C und 650 °C Prüftemperatur. Vereinzelt werden Boridnadeln 
kleiner 200 μm auf den Bruchflächen sichtbar, siehe Abbildung 48b.  
 
Abbildung 48: Bruchflächen einer TNM-B1-Zugprobe im Guss-HIP-Zustand nach; a) 300 °C Prüftem-
peratur, b) 650 °C Prüftemperatur. Vereinzelt lassen sich Boridnadeln (b) auf der Bruchfläche erken-
nen. 
Änderung des Bruchverhaltens im Randbereich  
Die beschriebenen Gefügeveränderungen aus Kapitel 5.1.2 Einfluss der Halogenierung und 
Voroxidation und Kapitel 5.1.3 Einfluss der Wärmedämmschicht zeigen ebenso Auffälligkei-
ten in den Bruchflächen nach dem Zugversuch. Die markante Kornfeinung in der Randzone 
bis ca. 40 µm führt zu einer feinen Bruchstruktur (Abbildung 49b, c, d), im Vergleich zum 
Referenzmaterial (Abbildung 49a). Die Bruchflächen vergröbern, sobald man über den ver-




Abbildung 49: Bruchflächen nach dem Zugversuch; a) TNM-B1-Probe im Guss-HIP-Zustand; b) und c) 
halogeniert und voroxidiert; d) mit einer Wärmedämmschicht. Die kleinen Bildausschnitte zeigen den 
Randbereich in einer höheren Vergrößerung.  
Rissbildung 
Werden Proben parallel zur Zugrichtung nach dem Zugversuch eingebettet und für die Gefü-
gecharakterisierung präpariert, lassen sich Risse mit einer Wachstumsrichtung senkrecht in 
die Probe hinein beobachten. Dabei zeigt TNM-B1-Material im Guss-HIP-Zustand grundsätz-
lich einen Rissursprung im Bulk und nicht ausgehend von der Probenoberfläche, siehe Abbil-
dung 50.  
 
Abbildung 50: REM-BSE-Aufnahme der TNM-B1-Legierung mit Rissen nach dem Zugversuch. 
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Mit einer Oxidschicht oder mit einer Wärmedämmschicht starten die Risse überwiegend di-
rekt unter der Oxidschicht und wachsen senkrecht zur Zugrichtung in das Material, siehe Ab-
bildung 51. Wie in Abbildung 51 deutlich wird, starten diese Risse in der α2-Zone (a, d) oder 
an Stellen mit innerer Oxidation (b, c). Wie weit der Riss noch in das Material hinein reicht, 
kann nur durch schrittweises Schleifen der Probe beobachtet werden, sodass man sukzessiv 
Material abträgt und den Rissverlauf im Probeninneren nachvollzieht. Teilweise kommt es 
aber auch zu Rissunterbrechungen an globularen -Körnern oder α2/-Lamellenpaketen, so-
dass der Rissverlauf dann nicht mehr geschlossen nachvollziehbar ist.  
 
Abbildung 51: REM-BSE-Aufnahmen von Rissen nach dem Zugversuch, die Belastungsrichtung ist in 
a) gekennzeichnet. Proben sind mit einer WDS beschichtet. Der Rissursprung liegt unter der Oxid-
schicht.  
Vereinzelt konnte nach dem Zugversuch eine Delamination der Oxidschicht beobachtet wer-
den. An diesen Stellen war die Oxidschicht zwischen 2-4 µm dick. Außerdem wurden verein-
zelte weit geöffnete Risse in der Wärmedämmschicht gefunden, die vermutlich ihren Rissur-
sprung in der Wärmedämmschicht haben und bei Versagen der Probe zum weiteren Rissfort-
schritt in das Material hinein gewachsen sind und aufgehalten wurden, siehe Abbildung 52. 
Dass die Risse in der Oberfläche entstanden sind und dann in die WDS gewachsen sind kann 




Abbildung 52: REM-BSE-Aufnahmen von Rissen in der Wärmedämmschicht nach dem Zugversuch.  
Vereinzelt wurden horizontale Risse im α2-Saum gefunden, siehe Abbildung 53.  
 
Abbildung 53: REM-BSE-Aufnahmen von Rissen nach dem Zugversuch, Rissverlauf unter der Oxid-
schicht im α2-Saum der TNM-B1-Legierung. 
Risslänge und Risshäufigkeit 
Bezüglich der Bruchmechanik spielt die Risslänge- und häufigkeit, je nach Behandlungszu-
stand und Prüftemperatur eine Rolle. Rissbildung und Risswachstum von beschichtetem -
TiAl-Material mit einer Aluminiumoxidschicht und keramischer Wärmedämmschicht sind in 
der Literatur noch nicht aufgeführt.  
Von eingebetteten und metallographisch präparierten Zugproben sind in Abbildung 54a-c die 
Risslängen mit Risshäufigkeit aufgetragen. Dafür wurden alle sichtbaren Risse gemessen und 
über eine Häufigkeitsverteilung aufgetragen. Die Risslängenhäufigkeit sagt lediglich etwas 
darüber aus, welche Risslängen am häufigsten in einer Probe vorhanden sind. Es können 
durchaus auch längere Risse vorhanden sein als mit der häufigsten Risslänge angegeben wird. 
Die Risse, die dann versagenseinleitend wirken, da diese eine kritische Risslänge erreicht ha-
ben, führen zum Versagen der Probe und können natürlich nicht angegeben werden. Für die 
Ermittlung der Risslängen wurde schrittweise die Oberfläche abgetragen, um Risse zu bewer-
ten die in die Tiefe gehen.  
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Halogeniertes, voroxidiertes und mit WDS beschichtetes Material hat mehr Risse mit steigen-
der Prüftemperatur (Abbildung 54c, 71 Risse650 °C) als die TNM-B1-Legierung im Ausgangs-
zustand (Abbildung 54a, 3 Risse650 °C), siehe Abbildung 54a. Grundsätzlich werden die Risse 
der beschichteten Proben nicht länger als 20-40 µm, was der Dicke der Randzone (50-60 µm) 
entspricht, siehe Tabelle 10.  
 
Abbildung 54: a-c) Risshäufigkeit bei 25 °C, 300 °C und 650 °C Prüftemperatur; d) Darstellung der 
gemessenen Risse mit der maximalen Länge für jede Prüftemperatur bei verschiedenen Probenzu-
ständen. Hierbei wurden die Risse senkrecht zur angelegten Spannung in einer Probenlänge von 
20 mm (neben der Bruchfläche) nach dem Zugversuch vermessen. Da es sich um die jeweilige maxi-
male Länge eines Risses handelt, kann keine Standardabweichung angegeben werden.  
Bei der Probe F + Vorox konnten nach 25 °C Zugversuchen (Abbildung 54b) keine Risse im 
Gefüge gefunden werden, obwohl die Proben mehrmals präpariert wurden, um verschiedene 
Tiefen zu erreichen. Ansonsten liegen die Risslängen für jeden Probenzustand bei Raumtem-
peratur unter 45 µm bei einer Rissanzahl von 3 bis 5. Abbildung 54d zeigt die maximal 
gemessenen Risslängen von vier Probenzuständen. Die Risslängen der TNM-B1 im 
Ausgangszustand sowie mit Fluorbehandlung und Voroxidation sind gleich. Dagegen zeigen 
Proben mit einer Wärmedämmschicht längere Risse bei den Prüftemperaturen von 300 °C und 
650 °C. Diese Proben haben aber auch 5-10 µm mehr beeinflusste Randzone und weisen 
einen erhöhten Sauerstoffgehalt auf, siehe Tabelle 16. 
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Die Prüftemperatur von 800 °C befindet sich bereits über der DBTT, wodurch sich die 
Risslänge vergrößert und alle Probenzustände 150-250 µm lange Risse aufweisen, siehe Ab-
bildung 54d.  
5.2.2 Ermüdungsversuch 
Ermüdungseigenschaften 
Im Folgenden wird der Einfluss einer thermisch gewachsenen Al2O3-Schicht mittels Halogen-
effekt mit abgeschiedener Wärmedämmschicht auf die Ermüdungseigenschaften einer TNM-
B1-Legierung betrachtet. Die Darstellung der Wöhlerkurven im Diagramm erfolgt doppelt 
logarithmisch. Aufgrund starker Streuung der Datenpunkte für beschichtete Proben wird eine 
lineare Regression nur durch die versagten TNM-B1 Proben ohne Durchläufer gelegt. Zur 
Analyse der Bruchflächen kann nicht die gesamte Fläche ausgewertet werden, da die Umlauf-
biegeanlage bei Versagen der Probe eine kurze Nachlaufzeit hat, sodass Material deformiert 
wird. Bei der Bestimmung der Biegespannung wurde nur der Grundwerkstoff als tragender 
Querschnitt berücksichtigt.  
Einfluss der Oberflächenqualität 
Um den Einfluss der Oberflächenqualität auf die Ermüdungsproben zu untersuchen, wurden 
fünf Proben im erodierten Zustand getestet. Die Oberflächenrauheit ist für erodierte Proben 
mit Rz = 20 µm größer als für elektrolytisch polierte Proben mit Rz = 1,5 µm. Abbildung 55 
zeigt die Ermüdungsfestigkeiten des TNM-B1-Werkstoffs bei Raumtemperatur in Abhängig-




Abbildung 55: Wöhlerdiagramm in der doppellogarithmischen Darstellung. TNM-B1 im Guss-HIP-
Zustand mit elektrolytisch polierter Oberfläche und erodiert. R=-1. Pfeile kennzeichnen Durchläufer. 
Elektrolytisch polierte Proben erreichen eine Dauerfestigkeit bei 390 MPa. Proben im erodier-
ten Zustand haben eine geringere Ermüdungsfestigkeit und erreichen bis zu einer Biegespan-
nung von 245 MPa noch keine Dauerfestigkeit. Alle beschichteten und halogenierten Proben 
wurden entsprechend vorab elektrolytisch poliert. 
Einfluss der Halogenbehandlung und Beschichtung 
In Abbildung 56 ist die Ermüdungslebensdauer in einem Wöhlerdiagramm für eine TNM-B1-
Legierung mit Oxidschicht dargestellt. Der Guss-HIP-Zustand im polierten Zustand wird mit 
den fluorierten und voroxidierten Proben verglichen. Zusätzlich wurden fluorierte Proben bei 
850 °C für 100 h isotherm ausgelagert um einen Alterungsprozess nachzubilden.  
Bei hohen Spannungen nimmt die Lebensdauer der halogenierten Proben deutlich ab, im Be-
reich geringerer Spannung nähert sich die Ermüdungslebensdauer den Ergebnissen des Aus-
gangszustandes an. Die Ermüdungslebensdauer wird durch eine isotherme Alterung weiter 
reduziert, allerdings nur geringfügig. Eine Dauerfestigkeit von dem Grundmaterial und halo-
genierten-voroxidierten Proben wird bei 390 MPa erreicht. Selbst zusätzlich isotherm ausge-
lagerte Proben bei 850 °C für 100 h erreichen 10
7




Abbildung 56: Wöhlerdiagramm in der doppellogarithmischen Darstellung. TNM-B1-Legierung im 
Ausgangszustand, mit einer Oxidschicht nach PTFE-Halogenierung und Voroxidation sowie isother-
mer Auslagerung. R=-1. Pfeile kennzeichnen Durchläufer.  
 
Abbildung 57: Wöhlerdiagramm in der doppellogarithmischen Darstellung. TNM-B1-Legierung im 
Ausgangszustand, mit einer Oxidschicht nach PTFE-Halogenierung und Voroxidation sowie mit einer 
Wärmedämmschicht mit 1000 °C Beschichtungstemperatur und zusätzlicher isothermen Auslagerung 
bei 850 °C. R=-1. Pfeile kennzeichnen Durchläufer. 
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Abbildung 57 zeigt die Ermüdungslebensdauer in einem Wöhlerdiagramm für eine haloge-
nierte TNM-B1-Legierung mit Wärmedämmschicht. Zum Vergleich sind Wöhlerkurven des 
Grundwerkstoffs im polierten Zustand und mit PTFE-Halogenierung eingetragen. Die Wöh-
lerkurve des Schichtsystems mit Oxid- und Wärmedämmschicht verläuft flacher als die Kurve 
des Referenzmaterials. Die Streuung auf einem Spannungshorizont fällt sehr groß aus, sodass 
es mitunter vorkommt, das Proben mit der gleichen Beschichtung bei 480 MPa nach 2300-
Zyklen versagen und bei gleicher Spannung einen Durchläufer produzieren.  
Um die Auswirkung einer isothermen Auslagerung auf die Ermüdungslebensdauer eines 
WDS-Systems abzuschätzen, wurde die TNM-B1-Legierung fluoriert, voroxidiert, mit einer 
WDS beschichtet und bei 850 °C für 100 h ausgelagert. Für diese Messung standen allerdings 
nur fünf Proben zur Verfügung, sodass auf eine lineare Regression verzichtet wurde 
(Abbildung 57). Durch eine isotherme Auslagerung von Proben mit einer keramischen Wär-
medämmschicht konnte die Ermüdungsbeständigkeit erhöht werden, sodass Proben mit 
WDS/1000 °C und nach einer isothermen Auslagerung bei 850 °C für 100 h die Ermüdungs-
lebensdauer der TNM-B1-Legierung verbessert. Die Ergebnisse der Versuchsmatrix werden 
vollständig in Anhang 10.3 zusammengefasst. 
Versagensverhalten der TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand 
Anhand der Untersuchung der Bruchflächen des Ausgangszustandes (σB=580 MPa, N=5000) 
zeigt sich in Abbildung 58a und b deutlich trans- und interlamellarer Sprödbruch. Am Über-
gang zum Nachbarkorn entstehen neue Bruchbahnen (Pfeile) oder ausgehend von einer Korn-
grenze ergibt sich ein Spaltbruch, wodurch eine linienförmige Struktur und ausgeprägtes 
Flussmuster entsteht, siehe Abbildung 58a. In Abbildung 58b ist eine große Spaltfläche zu 
sehen, die verschiedene federartig orientierte Bruchbahnen in Rissausbreitungsrichtung (Pfei-
le) innerhalb des Korns hat. 
 
Abbildung 58: REM-SE-Aufnahmen der Ermüdungsbruchflächen von TNM-B1 im Guss-HIP-Zustand. 
Pfeile kennzeichnen Bruchbahnen. N = 5000, σB = 580 MPa.  
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Darüber hinaus lassen sich Spaltstufen in Abbildung 59a-Pfeil erkennen. Abbildung 59b zeigt 
eine glatte transkristalline Bruchfläche, einzelne Phasen sind aufgrund unterschiedlicher 
Grautöne erkennbar.  
 
Abbildung 59: REM-SE-Aufnahme der Ermüdungsbruchflächen von TNM-B1 im Guss-HIP-Zustand 
(σB=495 MPa, N=29300); a) Pfeil kennzeichnet Spaltstufen; b) transkristalline Bruchfläche durch meh-
rere Körner. N = 29300, σB = 495 MPa. 
Einfluss der Halogenbehandlung und Voroxidation auf das Versagens-
verhalten 
Abbildung 60a zeigt die Ermüdungsbruchfläche der TNM-B1-Legierung mit transkristallinem 
Spaltbruch. Große Spaltflächen sind bis zum Probenrand erkennbar. Abbildung 60b zeigt die 
Ermüdungsbruchfläche einer halogenierten und voroxidierten Probe. Die Oxidschicht ist teil-
weise abgeplatzt. Deutlich zeigt sich ein schmaler α2-Saum (Pfeil) mit interkristallinem 
Bruch. Bei einer Fluortasche lässt sich mittels EDX eine hohe Intensität an Fluor messen. 
Exemplarisch ist in Abbildung 30 eine EDX-Messung abgebildet. Das darunter liegende α2/-
Lamellenpaket zeigt transkristallinen Bruch. Mit einer isothermen Auslagerung ergeben sich 
Mischbrüche aus Spaltbruch im Randbereich (Abbildung 60c) und interkristallinem Korn-




Abbildung 60: REM-SE-Aufnahme der Ermüdungsbruchflächen von a) TNM-B1 im Ausgangszu-
stand,N = 124300, σB = 435 MPa; b) halogeniert und Voroxidiert, N = 1300, σB = 490 MPa; c) isotherm 
ausgelagert mit Aufnahme des Randbereichs; d) isotherm ausgelagert mit Aufnahme aus der Pro-
benmitte, Pfeil kennzeichnet interkristallinen Korngrenzenbruch, N = 1040, σB = 450 MPa.  
Abbildung 61 zeigt eine weitere Aufnahme von halogeniertem und voroxidiertem TNM-B1-
Material mit deutlichem α2-Saum, Fluortaschen (Abbildung 61a) und Mikrorissen (Abbildung 
61b). Es konnte jedoch keine Rissbildung ausgehend von den Fluortaschen beobachtet wer-
den. 
 
Abbildung 61: REM-SE-Aufnahme der Ermüdungsbruchflächen von TNM-B1 halogeniert und voroxi-
diert; a) Der α2-Saum ist schwarz eingerahmt, im oberen Rand des Saums befindet sich eine Fluorta-





Versagensverhalten mit einer Wärmedämmschicht 
Die Untersuchung der Ermüdungsbruchflächen von beschichteten Proben mit WDS zeigt häu-
fig eine Delamination an der Grenzfläche zwischen Oxidschicht und TNM-B1-Oberfläche 
(Abbildung 62a). Unter der Oxidschicht befindet sich ein α2-Saum (Abbildung 62a). Die Haf-
tung der WDS auf der Oxidschicht ist dagegen sehr gut. Teilweise lassen sich große (ca. 
40 µm) und weitgeöffnete Risse beobachten, wo die WDS abgebrochene Wärmedämm-
schichtstängel aufweist (Abbildung 62b). In diesen Fällen kann nicht eindeutig gesagt wer-
den, dass dieser Riss auch ursprünglich von der WDS ausging oder erst bei Versagen der Pro-
be entstanden ist.  
 
Abbildung 62: REM-SE-Aufnahme der Ermüdungsbruchflächen von TNM-B1 halogeniert und voroxi-
diert und mit einer WDS/1000 °C beschichtet; a) Riss in der Oxidschicht und α2-Saum unter der Oxid-
schicht; b) Riss im Grundmaterial mit abgebrochenen WDS-Stängeln. N = 200, σB = 460 MPa. 
Bei einer Probe mit WDS, die mit 480 MPa nicht versagte, konnten nach einer Gefügepräpa-
ration der Ermüdungsprobe Risse aufgenommen werden, die nicht ins Substrat gewachsen 
sind Abbildung 63. Es macht den Eindruck, dass der Riss in der WDS initiierte und dann vom 
Oxid gestoppt wurde. Ein kleiner Riss links im Bild liegt ebenso in der Oxidschicht und be-
findet sich zwischen Substrat und einer Fehlstelle am Stängelfuss der WDS. 
Nach einer isothermen Wärmebehandlung der WDS kommt es zum Wachstum der Oxid-
schicht. EDX-Messungen zeigen eine Mischoxidschicht aus Aluminiumoxid und Titanoxid 
an. Zusätzlich konnte Zirkon gemessen werden. Über der porösen Oxidschicht wächst das 




Abbildung 63: REM-SE-Aufnahme des Gefüges einer TNM-B1-Legierung mit PTFE-Halogenierung, 
Voroxidation und WDS/1000 °C. a) Risse aus der Wärmedämmschicht oder in der Oxidschicht wach-
sen nicht ins Substrat hinein. Durchläufer, σB = 480 MPa; b) Probe mit WDS wurde zusätzlich iso-
therm ausgelagert. Oxidschicht ist gewachsen, kolumnares Wachstum in die Wärmedämmschicht 
hinein. N = 1030000, σB = 580 MPa.  
Abbildung 64 zeigt Beispiele für lange und kurze Risse in einem Werkstoffsystem mit Wär-
medämmschicht die im Grundmaterial vorliegen.  
 
Abbildung 64: REM-SE-Aufnahme der Ermüdungsbruchflächen von TNM-B1 halogeniert und voroxi-
diert und mit einer WDS/1000 °C beschichtet; a) langer Riss der 100 µm vom Rand entfernt auftritt 
und ins Innere wächst; b) kleiner Riss im Grundmaterial.  
5.2.3 Härte 
Durch die bestehende Korrelation zwischen mechanischen Eigenschaften und Gefüge werden 
im folgenden Abschnitt die ablaufenden Versprödungs- und Umwandlungsvorgänge im 
Material über ein Härteprofil dargestellt. In der Literatur sind hierzu bereits einige 
Untersuchungen beschrieben, jedoch nicht mit einer TNM-B1-Legierung und gezielter 
Ausbildung einer Al2O3-Schicht mittels Halogeneffekt [22, 72, 74, 78, 166, 167].  
Durch die Hochtemperaturauslagerung des Substratmaterials während der beiden 
Beschichtungsprozesse an Luft spielt die Sauerstoffaufnahme und α2-Ausscheidung eine 
bedeutende Rolle für die Härteentwicklung. Da immer die gesamte Probe der Temperatur 
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ausgesetzt ist, müssen Gefügebeeinflussungen in der gesamten Probe berücksichtigt werden 
und Messungen nicht nur am Probenrand durchgeführt werden. 
Die Messung der Härte erfolgte mit unterschiedlichen Kräften, von der Makrohärte, zur 
Mikrohärte bis zur Nanohärtemessung in einzelnen Phasen.  
Die Makrohärte nach Vickers ergibt 345 ± 3 HV30, lässt durch die Größe des Eindruckes 
jedoch keinen Rückschluss auf eine Härteänderung zwischen Rand und Kern zu. Durch die 
Prüfbedingungen nach DIN EN ISO 6507 muss der Abstand des Eindruckes vom Probenrand 
2,5 x Durchmesser und der Abstand zweier benachbarter Eindrücke 3 x Durchmesser 
betragen. Mit einer durchschnittlichen Diagonalen von 0,4 mm bei einer Prüflast von 30 kp 
(~30 kg) ergibt sich daraus ein Abstand vom Probenrand von 1 mm (= 1000 μm) wodurch der 
interessante Messbereich bis 100 μm nicht erreicht wird.  
Mikrohärtemessungen mit HV0,025 (~ 25 g) wurden am Ausgangsmaterial, an voroxidiertem 
Material mit und ohne PTFE-Fluorierung, zusätzlich isotherm ausgelagerten Proben sowie 
mit WDS/1000 °C Beschichtung durchgeführt. Die Diagonalen der Eindrücke sind 10-12 µm 
groß. Zur Prüfung nach DIN EN ISO 6507 müsste ein Mindestabstand zum Rand von 25 µm 
eigehalten werden. Zur besseren Verdeutlichung des Randhärtungeffektes aufgrund der 
Randversprödung wurden jedoch auch Eindrücke ab 5 µm Entfernung von der Oberfläche 
gesetzt. Insgesamt wurde bis zu einer Entfernung von 1,5 mm vom Rand gemessen. 
Voroxidiertes Material ohne Halogeneffekt erreicht am Rand ca. 400 HV0,025, mit PTFE-
Halogenierung und Voroxidation steigt die Härte um 30HV auf 430 HV0,025, siehe Abbil-
dung 65. Der metallographische Querschliff zeigt einen beeinflussten Randbereich von ca. 
50 µm nach einer PTFE-Fluorierung und Voroxidation. Ohne Halogeneffekt ist die Randhärte 
geringer und der beeinflusste Randbereich ebenso kleiner. Diese Gegenüberstellung wurde 




Abbildung 65: Mikrohärteverlauf für TNM-B1-Grundmaterial nach 24-stündiger Luftauslagerung bei 
900 °C mit und ohne PTFE-Halogenierung und metallographischem Querschliff nach 24 h bei 900 °C 
mit PTFE-Halogenierung. 
Das Ausgangsmaterial im Guss-HIP-Zustand erreicht eine durchgehende Härte von 
375±6 HV0,025. Nach isothermer Auslagerung mit und ohne PTFE-Fluorierung kommt es zu 
einem Anstieg der Randhärte im Vergleich zum Ausgangszustand, siehe Abbildung 66. Mit 
PTFE-Halogenierung (grüne Kurve) liegt man über der Härte von nur voroxidiertem 
Grundmaterial (blaue Kurve). Nach ca. 100 µm gleicht sich die Härte an und liegt zwischen 
Ergebnisse  
87 
350-360 HV0,025. Durch eine Wärmedämmschicht (orange Kurve) ergibt sich eine Härte von 
446 HV0,025 bei 5 µm Entfernung von der Oberfläche und übersteigt die Härte von den 
anderen Zuständen. Da man bei 10 µm Entfernung von der Oberfläche jedoch bereits die 
Härte von nur halogeniert und voroxidiertem Material erreicht, wird die erhöhte Härte auf 
einen Randeffekt während der Messung durch die WDS zurückzuführen sein.  
 
Abbildung 66: Mikrohärteverlauf HV0,025 für TNM-B1-Grundmaterial, voroxidiert mit und ohne PTFE-
Fluorierung, PTFE-Halogenierung nach Voroxidation noch zusätzlich bei 850 °C für 100 h ausgelagert 
und mit PTFE-Halogenierung und WDS/1000 °C. Die Voroxidationszeit wurde für alle Proben bei 
900 °C für 24 h durchgeführt. 
Die zunehmende Härte des ausgelagerten Materials gegenüber dem Ausgangszustand lässt 
sich durch die Lage der Eindrücke im Gefüge erklären In Abbildung 67 sind REM-BSE- Auf-
nahmen der ersten Härteeindrücke von TNM-B1 im Guss-HIP-Zustand (AZ), fluoriert und 
voroxidiert (F + 900 °C/24 h) und mit einer isothermen Auslagerung 
(F + 900 °C/24 h + 850 °C/100 h) zu sehen. Die ersten Eindrücke der grünen Kurve 
(F + Vorox) zeigen eine etwas höhere Härte, da feinkörnige α2-Ausscheidungen in der βo-
Phase existieren und diese eine höhere Härte als die globulare -Phase haben 
(Abbildung 67b). Die ersten Eindrücke der schwarzen Kurve (F + Vorox + 850 °C/100 h) 
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liegen dagegen mehr in α2/-Lamellen (siehe Abbildung 67c), die weicher sind als die α2-
Ausscheidungen in βo.  
 
Abbildung 67: REM-BSE-Aufnahme der ersten Härteeindrücke mit HV0,025, zugehörig zu den Härte-
werten in Abbildung 66. Probe c) wurde mit einer zusätzlichen galvanischen Kupferschicht versehen, 
dadurch ist die dunkle Oxidschicht deutlicher zu erkennen als in b).  
In der Literatur wird der α2-Phase aufgrund des hex-Gitters die größte Löslichkeit für Sauer-
stoff zugewiesen [22]. Sauerstoff führt zur Versprödung von Titanlegierungen, fördert die 
Ausbildung des α-case/α2-case und stabilisiert die α2-Phase. Wenn diese Phase den meisten 
Sauerstoff während einer Oxidation aufnimmt, sollte dies mittels gezielter Härtemessung in 
dieser Phase auch nachweisbar sein. Entsprechend wurden die Prüflastenweiter verringert und 
Messungen in einzelnen Phasen vom Rand bis zur Mitte der Probe gesetzt.  
Durch die feine Struktur der α2/-Lamellen kann nur die Härtemessung des Lamellenpaketes 
und nicht der einzelnen α2- oder -Phase erfolgen. Einzelne α2-Ausscheidungen, besonders im 
randnahen Bereich, sind zu klein um ohne Umgebungseinfluss gemessen zu werden. Die Här-
te der -Phase bezieht sich auf die globulare Phase und wird mit globular angegeben. Bei einer 
Prüflast von 0,005 kp (~5 g) ergibt sich eine Vickershärte der βo-Phase von 422 HV, -
Phaseglobular mit 190 HV und α2/-Lamellen mit 354 HV. Mittels Nanohärte 5 mN (0,5 g) 
ergibt sich für βo 7,9 ± 1,0 GPa, globular 7,3 ± 0,9 GPa und die Härte der α2/-Lamellen mit 
7,7 ± 0,9 GPa.  
Vereinzelt wurden Nanohärten von 10 GPa in βo gemessen. Die Ergebnisse der Nanohärte-






Tabelle 14: Übersicht der experimentell gemessenen Nanohärtewerte verglichen mit Literaturwerten 
von TNM-B1 im Guss-HIP-Zustand.  
Phase(n) gemessene Nanohärte (5mN) in GPa Nanohärtewerte aus der Literatur in GPa 
βo 7,9 ± 1,02 7,2                           [168] Berkovich-Indenter, 5mN 
βo + ? 10 9,6 ± 0,82 (βo+o)   [59] Cube Corner 
α2/ 7,7 ± 0,93 - 
globular 7,3 ± 0,86 
4,2                           [168] Berkovich-Indenter, 5mN 
5,2 ± 0,1                  [169] Berkovich-Indenter, 1mN 
α2 - 
5,3                           [168] Berkovich-Indenter, 5mN 
7,4 ± 0,5                  [169] Berkovich-Indenter, 1mN 
 
5.3 Ritztest 
Zur Bestimmung der Haftfestigkeit der Oxidschichten auf einem TNM-B1-Substrat wurde der 
Ritztest durchgeführt. Zum Vergleich stehen Al2O3-Schichten direkt nach der Halogenierung 
und Voroxidation, nach einer isothermen Auslagerung und TiO2-Al2O3-Schichten die durch 
Voroxidation des Substrates ohne Fluorierung gebildet wurden. Das komplette Materialsys-
tem mit WDS kann nicht geprüft werden, da mit 150 µm Schichtdicke die zulässige Prüfdicke 
von 20 µm überschritten wird.  
Da sich die PTFE-Halogenierung im Laufe der Arbeit als beste Halogenierungsmethode zur 
Bildung von α-Al2O3-Schichten herausgehoben hat, wurde die Charakterisierung der Oxid-
schichten durch die Untersuchung der Haftfestigkeit erweitert. Die Ergebnisse ermöglichen 
die Verknüpfung mit anderen Untersuchungen.  
Die beim Ritztest zunehmende Normalkraft von 10 N/mm wurde mit einem Prüfstift auf die 
Oberfläche von PTFE-halogenierten und voroxidierten sowie isotherm ausgelagerten Proben 
(850 °C für 100 h) aufgebracht. Die Proben haben durch die zweite Auslagerung ein Wachs-
tum der Oxidschicht erfahren und sollen, verglichen mit der Oxidschicht nach 24 h Voroxida-
tionszeit, die Untersuchung der Schichteigenschaften ergänzen. Die Oxidschichtdicken liegen 
bei beiden Zuständen zwischen 1,5 bis 3 µm.  
In Abbildung 68 ist für einen Ritz der Kraft-Weg-Verlauf mit akustischem Signal (orange 
Linie) dargestellt. Die schwarze Linie kennzeichnet die Normalkraft die bis 100 N aufge-
bracht wird. Die Reibungskraft (grün) wird auch kritische Normalkraft Lc genannt, bei der ein 
Schichtversagen auftritt. Da die Festlegung von Lc subjektiv zu bewerten ist, wurden drei 
Versagensformen festgelegt, die in Abbildung 68 mit a, b, c markiert sind.  
Zunächst verformt sich die Schicht plastisch ohne erkennbare Versagensformen. Bei a) treten 
erste diskontinuierliche Abplatzungen in der Spur auf, zum Teil auch an der Grenzfläche zwi-
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schen Spur – Oberfläche. Bei der Versagensform handelt es sich grundsätzlich um adhäsives 
Schichtversagen, da sich bei dem Versagen komplett die Schicht vom Substrat löst und nicht 
nur einzelne Schichtteile lösen, bei sonstiger Weiterhaftung der Schicht.  
 
Abbildung 68: Ergebnisse des Ritztests der TNM-B1-Legierung im Ausgangszustand, mit PTFE halo-
geniert und voroxidiert sowie mit angeschlossener isothermer Auslagerung bei 850 °C für 100 h. Die 
Ritzspuraufnahme wurde mittels Lichtmikroskop vorgenommen, die Ritzrichtung verläuft von links 
nach rechts. Bei Abschnitt a) treten erste Abplatzungen vom Rand bei 735 µm und 4,4 N auf. Erste 
Risse in der Spur werden bei b) mit 1564 µm und 12 N und das komplette Schichtversagen bei c) 
3360 µm und 33,5 N erkennbar. 
Erste Risse in der Spur werden bei b) erkennbar, bis letztendlich das komplette Schichtversa-
gen bei c) eintritt und einen kleinen Ausschlag im akustischen Signal zeigt sowie einen 
Sprung der Reibungskraft ergibt. Die großen Ausschläge im akustischen Signal entstehen 




Abbildung 69: Ritzspuraufnahmen von a) TNM-B1 + Vorox; b) + F + Vorox und c) + F + Vorox + 
850°C/100h/Luft. Die Oxidschicht der TNM-B1-Legierung ist größtenteils nach der Oxidation abge-
platzt. Das Schichtversagen von PTFE-halogenierten Proben verschiebt sich mit zunehmender Oxida-
tionsdauer. 
Abbildung 69 zeigt Ritzspuraufnahmen von oxidierter TNM-B1-Legierung ohne (a) und mit 
PTFE-Halogenierung (b, c). Die Oxidschicht von oxidierter TNM-B1 war fast vollständig 
nach der Oxidationsbehandlung abgeplatzt, sodass mehr das Grundmaterial als die Schicht 
geritzt wurde. Bei den PTFE-halogenierten Proben hat sich jedoch eine stabile Oxidschicht 
ausgebildet und konnte erfolgreich untersucht werden. Dabei zeigen sich deutliche Unter-
schiede in der Schichthaftung vor und nach einer isothermen Auslagerung (Abbildung 69b, c). 
Diese äußern sich besonders durch den Zeitpunkt der ersten Abplatzungen des Oxids am 
Rand oder in der Spur, zwischen 0,9 bis 1,2 mm zurückgelegtem Ritzweg (Tabelle 15). Direkt 
nach der Voroxidation treten erste Abplatzungen in und neben der Spur nach 1143 µm und 
8,3 N auf, wobei diese Angaben den Mittelwert aus 3 Ritzspuren entsprechen. Isotherm aus-
gelagertes Material zeigt dagegen eine deutliche Verringerung in der Reibungskraft und den 
Abständen, die zu einer ersten Schädigung führen. Durch die thermische Alterung ergibt sich 
eine veränderte Grenzflächenfestigkeit, wodurch erste Abplatzungen neben der Spur bereits 
bei 471 µm und 3 N beginnen. Auch diese Angaben stellen den Mittelwert von den Ergebnis-
sen aus Tabelle 15 dar. Das Auftreten der ersten Risse in der Schicht zeigt sich bei 11-12 N 
und einer Ritzlänge von 1468-1588 µm für beide Probenzustände. Unterhalb beziehungsweise 
kurz nach dem Indenter wirken Scher- und Zugkräfte, wodurch sich Risse in der Schicht bil-
den. Das Versagen der kompletten Schicht tritt zwischen 3730 bis 3980 µm mit einer Kraft 






Tabelle 15: Versagensformen und dazugehörige Reibungskräfte von oxidierter TNM-B1-Legierung 
ohne und mit PTFE-Halogenierung und isothermer Auslagerung (850°C/100h/Luft).  
Probenzustand Ritz Abplatzung Risse kompl. Versagen 
    in µm in N in µm in N in µm in N 
AZ + Vorox 1 n.v. - 1239 8,9 n.v. - 
 2 n.v. - 1670 13 n.v. - 
 3 n.v. - 1627 12,7 n.v. - 
        
+ F + Vorox 1 1197 8,7 1389 10,6 4193 38,9 
 
2 1076 8,2 1574 12,7 3604 33 
 
3 1155 8,2 1441 11,1 3428 31,2 
        
+ F + Vorox + 
850°C/100h/Luft 
1 735 4,4 1564 12,1 3660 33,5 
 
2 589 3,1 1600 12,5 4009 38 
 
3 90 2 1600 12,7 4286 39,6 
 
Zur exakteren Bewertung der Ritzspur und der Versagensstellen wurde REM und EDX einge-
setzt. In Abbildung 70 ist ein EDX-Mapping der Ritzspur 3 von PTFE-halogeniertem, voroxi-
diertem und bei 850 °C für 100 h oxidiertem Material dargestellt. Die Ritzrichtung ist von 
links nach rechts. 
 
Abbildung 70: a) REM-SE-Aufnahme vom Probenzustand TNM-B1 + F + Vorox + 850 °C, 100 h (Ritz 
3), Bildausschnitt vom Übergang zum kompletten Schichtversagen; Ritzrichtung von links nach rechts; 
EDX-Mapping dieser Stelle in b) bis f) der einzelnen detektierten Elemente. 
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Der Bildausschnitt in Abbildung 70a zeigt den Übergang zum kompletten Schichtversagen. In 
Abbildung 70b sieht man das EDX-Mapping von Sauerstoff und eine deutlich geschlossene 
Oxidschicht neben der Spur sowie bereits zerstörte Bereiche in der Spur. Versagt die Schicht, 
nimmt der Titan (d)- und Niob-Gehalt (e) in der Spur zu, da das Grundmaterial freiliegt und 
diese Elemente Bestandteil der Legierung sind. Ebenso wurde Fluor (f) bevorzugt in der Ritz-
spur von freiliegendem Grundmaterial detektiert. Dies spricht dafür, dass besonders oberflä-
chennah, unter der Oxidschicht, das Fluor angereichert wird und auch nach 100 h bei 850 °C 
noch zur Verfügung steht. Zur besseren Darstellung sieht man im Anhang 10.7 noch zwei 
Abbildungen, wo jeweils Sauerstoff + Titan und Sauerstoff + Fluor auf dem ausgewählten 
Bildausschnitt überlagert wurden.  
Zum Vergleich wurde auch die Ritzspur nach der normalen Voroxidationszeit (24 h bei 
900 °C) mittels EDX untersucht, die Bilder befinden sich im Anhang 10.6. Die Ergebnisse 
zeigen ebenso eine Fluoranreicherung unter der Oxidschicht, nachdem diese abgeplatzt ist.  
Nach 10 mm erreicht die Prüfkraft 100 N und hinterlässt exemplarisch ein Ritzende wie in 
Abbildung 71 dargestellt. Dabei zeigt sich bei isotherm gealterten Proben ein verstärktes Ab-
platzen der Oxidschicht am Rand und über die Ritzspur hinaus. Material mit einer Oxid-
schicht nach 24 h Auslagerungszeit zeigt diese Großflächigkeit nicht. Hier ergeben sich nur 
örtliche Grenzflächenabplatzungen am Rand der Ritzspur. Die Ritztiefe beträgt ca. 30 µm und 
wurde in einem Querschnitt der Ritzspur am Spurende gemessen. 
 
Abbildung 71: REM-SE-Aufnahmen des Ritzendes von Spur 1 a) F + Vorox; b) F + Vorox + 850 °C, 
100 h.  
5.4 Sauerstoffanalyse 
Durch den starken Einfluss des Sauerstoffs auf die mechanischen Eigenschaften durch 
Werkstoffversprödung wurde mittels Trägergasheißextraktion und ESMA der Sauerstoffgeh-
alt lokal und im Bulk bestimmt. Die Trägergasheißextraktion ermöglicht keine lokale Mes-
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sung und gibt dadurch nur einen allgemeinen Wert von 0,043 Ma.-% Sauerstoff im 
Ausgangszustand der TNM-B1-Legierung an. Mittels Elektronenstrahlmikrosonde wurden 
Sauerstoffmessungen ortsabhängig in der α2-, γ- und βo-Phase nach verschiedenen Beschich-
tungsschritten durchgeführt, um den Sauerstoffverlauf vom Rand ins Probeninnere und die 
Verteilung auf die Phasen zu erhalten. Der gemessene Sauerstoff-Gesamtwert liegt bei ca. 
1,3 Ma.-% (3 At.-%). Aufgrund der schlechten Nachweisgrenze von Sauerstoff mittels ESMA 
sind die Werte kritisch zu betrachten. Sie werden quantitativ angegeben, sollten aber nur qua-
litativ bewertet werden.  
Da die α2-Phase mit 10-20 At.-% Sauerstoff [22] den meisten Sauerstoff aufnehmen kann und 
zur Versprödung des Materials beiträgt, wird in Abbildung 72 der Sauerstoffgehalt in der α2-
Phase vom Rand bis in den Kern für verschiedene Behandlungszustände dargestellt. Dabei 
entspricht die Randzone dem „α2-Saum― unter der Oxidschicht. Reines TNM-Grundmaterial 
im Guss-HIP-Zustand zeigt diese Randzone natürlich nicht und die Messungen wurden ein-
fach möglichst randnah durchgeführt.  
 
Abbildung 72: a) Sauerstoffgehalt in der α2-Ti3Al-Phase vom Rand bis zum Kern der gemessenen 
Proben. AZ stellt die TNM-B1-Legierung im Ausgangszustand dar, welche mit PTFE (F) behandelt und 
voroxidiert wurde und zusätzlich mit einer Wärmedämmschicht beschichtet ist. b) Sauerstoffgehalt in 
der βo–Ti(Al)-Phase, 50 µm und in der Probenmitte mittels ESMA gemessen. Angegeben ist der Mit-
telwert mit Standardabweichung aus 5 Messwerten. 
Grundsätzlich wird deutlich, dass der Sauerstoffgehalt der α2-Phase in der Randzone durch 
die Halogenbehandlung und die WDS-Beschichtung deutlich auf ca. 18 At.-% ansteigt und 
nur das Grundmaterial im Ausgangszustand mit 3,6 At.-% ein nahezu konstantes Level beibe-
hält. Ab einer Tiefe von 50-100 μm sinken die Sauerstoffwerte aller Probenzustände auf die-
ses Level ab.  
Durch die Voroxidation des fluorierten Materials bei 900 °C für 24 h steigt der Sauerstoffgeh-
alt besonders in der α2-Zone unter der Oxidschicht verstärkt an und erreicht 11 ± 0,4 At.-%. 
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Auch die zusätzliche Wärmebehandlung durch den EB-PVD Prozess, was 10 + 35 min bei 
1000 °C ausmacht, führt zur Erhöhung des Sauerstoffgehaltes auf 15,7 ± 2,3 At.-%.  
Zum Sauerstoffgehalt in der βo-Phase einer TNM-Legierung gibt es noch keine 
Veröffentlichungen in der Literatur. Die βo-Phase scheint immer einen maximal löslichen 
Gehalt an Sauerstoff anzustreben, da kein Unterschied vom Rand zum Kern feststellbar war, 
siehe Abbildung 72b.  
Die -Phase zeigt einen Sauerstoffgehalt von 3 ± 0,5 At.-%. Eine Unterscheidung des 
Sauerstoffgehaltes zwischen Rand und Probenmitte oder verschiedenen 
Behandlungszuständen war nicht erkennbar.  
Zusammengefasst konnten folgende Sauerstoffwerte nach 24 h/900 °C (Voroxidation) und 
mit 10 + 35 min/1000 °C (EB-PVD-Prozess) in den einzelnen Phasen detektiert werden, siehe 
Tabelle 16. 




TNM-B1(AZ) + F + Vorox 




 3,7 ± 0,2
**
 11,2 ± 0,4 15,7 ± 2,4 
in α2 zw. 0-50 µm - 8,1 ± 1,6 6,5 ± 1,6 
in α2 zw. 50-100 µm - 3,7 ± 0,1 3,4 ± 0,3 
in α2 Mitte 3,6 ± 0,4 4,0 ± 0,3 3,5 ± 0,2 
in βo zw. 0-50 µm 3,2 ± 0,3 3,5 ± 0,3 3,0 ± 0,4 
in βo zw. 50-100 µm - 3,5 ± 0,1 - 
in βo Mitte 3,2 ± 0,1 3,5 ± 0,2 2,8 ± 0,3 
in  zw. 0-50 µm 3 ± 0,5 3 ± 0,5 3 ± 0,5 
in  Mitte 3 ± 0,5 3 ± 0,5 3 ± 0,5 
*
Mit α2-Randzone ist der α2Saum direkt unter der Oxidschicht gemeint.  
**






6.1 Gefüge-Eigenschaftsbeziehung einer fluorierten TNM-B1-
Legierung mit Wärmedämmschicht 
In der vorliegenden Arbeit wurde eine TNM-B1-Legierung mit Oxid- und Wärmedämm-
schicht hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften und mikrostrukturellen Änderungen un-
tersucht. Die Oxidationsbeständigkeit und isotherme Lebensdauer dieses Schichtsystems 
wurde bereits in [18, 19, 170] bestätigt. Der mechanische und mikrostrukturelle Einfluss des 
Halogeneffekts und einer Wärmedämmschicht auf das gesamte Schichtsystem ist Schwer-
punkt dieser Arbeit. Beobachtungen zu Versprödungsabläufen, unterstützt durch Aussagen zu 
mechanischen Eigenschaften und mikrostrukturelle Beobachtungen werden mit Sauerstoff-
messungen, Härtemessungen und Haftfestigkeiten untermauert. 
6.1.1 Materialversprödung durch Hochtemperaturschutzschichten 
Die Halogenierung selbst zeigt keinen signifikanten Einfluss auf die Mikrostruktur oder die 
Festigkeit und Dehnung beim Zugversuch, siehe Ergebnisse in Kapitel 5.2.1 und zusammen-
gefasst im Anhang 10.2. Diese Beobachtung konnte auch in [78] an einer binären Ti-45Al-
5Nb-Legierung (in At.-%) mit α2--Gefüge gemacht werden. Wie auch in [78] erwähnt, ver-
hindert Fluor nicht die Sauerstoffeindiffusion in das Material während einer Hochtemperatur-
auslagerung, unterstützt jedoch die Ausbildung einer α-Al2O3-Schicht und verhindert die Bil-
dung einer Mischoxidschicht. Die sich ausbildende Sauerstoffverbindung bestimmt die Mik-
rostruktur in der Randzone unter der Oxidschicht. Ohne Halogeneffekt kommt es zu einer 
Titan-Aluminiumverarmung im Randbereich, wodurch kein α2-Saum direkt unter der Oxid-
schicht ausgebildet wird, sondern nur einzelne α2-Ausscheidungen in der βo-Phase auftreten. 
Ein starker Anstieg an α2-Phase mit geschlossenem α2-Saum wird nur durch die Anwendung 
des Halogeneffekts sichtbar, siehe Abbildung 28. Zusätzlich zum α2-Saum existieren bei einer 
3-phasigen TiAl-Legierung (α2--βo-Gefüge) 30 µm Randzonenveränderung [171]. In Draper 
et al. [78] konnten durch Auslagerung bei 800 °C für 200 h einer α2/-TiAl-Legierung nur 
10 µm Randzonenveränderung festgestellt werden. Dies lässt schlussfolgern, dass die βo-
Phase die Randzonenveränderung unterstützt, da es in dieser Phase zu zusätzlichen α2-
Ausscheidungen kommt und der veränderte Randbereich dadurch tiefer geht. 
Selbst wenn nur 30 µm der Randzone verändert erscheinen, erfolgt die Sauerstoffaufnahme 
noch viel tiefer ins Material (50-100 µm). McReynolds et al. [166] haben Sauerstoff mittels 
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ESMA mit 4 Ma.-% bis 55 µm Tiefe gemessen, was den eigenen Messungen sehr nahe 
kommt. In der vorliegenden Arbeit wurde ebenso die ESMA-Methode angewendet und in 
dieser Tiefe ca. 3 Ma.-% Sauerstoff detektiert. Die Differenz kann mit der verwendeten Le-
gierung (Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo), den anderen Oxidationsbedingungen (500 h bei 649 °C) und 
anderen Messbedingungen (Linescan) erklärt werden. 
An dieser Stelle sei noch erwähnt, dass in McReynolds Messungen ab einer Tiefe von 55 µm 
ein konstantes Sauerstofflevel von 0,1 Ma.-% detektiert wurde. Da in der vorliegenden Arbeit 
kein Linescan durchgeführt, sondern der Sauerstoffgehalt gezielt in einzelnen Phasen gemes-
sen wurde, kann der Übergang zum konstanten Sauerstoffgehalt nur mit einem Bereich zwi-
schen 50-100 µm angegeben werden. Zusätzlich betrug der Sauerstoffgehalt, der sich dann 
eingestellt hat, ca. 1,1 Ma.-% (3 At.-%) und ist damit deutlich höher als bei McReynolds 
(0,1 Ma.-%). Wie die genauen ESMA-Messeinstellungen und Kalibriermethoden von 
McReynolds et al. [166] gewählt wurden, kann jedoch nicht nachvollzogen werden. Die Pro-
benpräparation vor der Messung wird ebenso nicht beschrieben und kann mit dem eigenen 
Verfahren nicht verglichen werden.  
Draper et al. [78] haben die Sauerstoffmessung in einer Ti-45Al-5Nb-Legierung mittels 
Atomsondentomographie (APT, LEAP- engl. local electrode atom probe) durchgeführt. Die-
ses Verfahren beruht auf der Feldverdampfung von Ionen aus einer Probe in Form einer Spit-
ze. Ein zweidimensionaler ortsempfindlicher Detektor registriert die Ursprungslage der Ionen, 
sodass eine dreidimensionale Position der Ionen wiedergegeben werden kann und über die 
Flugzeit Elementinformationen abgeleitet werden können. Die LEAP-Methode [172] über-
zeugt dadurch als eine quantitative Elementanalyse mit Messung der Elementverteilung auf 
atomarer Ebene. Nur 2 µm unter der Oxidschicht kann mittels LEAP-Methode 14,8 At.-% 
Sauerstoff in einer α2-Phase [78] gemessen werden. In der vorliegenden Arbeit wurde mittels 
ESMA 11 At.-% Sauerstoff in α2 gemessen. Die Sauerstoffwerte am Probenrand zwischen 
LEAP- und ESMA-Methode unterscheiden sich demnach um etwa 3 At.-%.  
Der Sauerstoffgehalt bei 25 µm misst nur noch 6 At.-% in α2 und in der Probenmitte    
0,3 At.-% [78]. Mittels ESMA können diese niedrigen Werte nicht in der Probenmitte gemes-
sen werden, vielmehr liegt ein konstanter Sauerstoffgehalt von 3,6 At.-% in α2 und ein Sauer-
stoffgesamtwert von 3 At.-% vor. Da die Nachweisgrenze für Sauerstoff mittels ESMA bei 
1 % liegt, werden zu geringe Sauerstoffwerte, wie sie in βo und  vermutlich vorliegen, nicht 
genau gemessen.  
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Die Sauerstofflöslichkeit in β-Ti wird in der Literatur mit ca. 6 At.-% (3 Ma.-%) angegeben 
[173]. In eigenen Untersuchungen konnte lediglich ein Sauerstoffgehalt von maximal   
3,5 At.-% in der βo-Phase gemessen werden (siehe Tabelle 16). Dabei werden Titanatome 
durch Niob und Molybdän aus βo-Ti(Al) im Vergleich zur β-Ti-Phase substituiert, wodurch 
die Einlagerung von Sauerstoff auf oktaedrische Zwischengitterplätze vermutlich reduziert 
wird. Ob eine Sauerstoffaufnahme in die βo-Phase dabei einen Einfluss auf den Ver-
sprödungseffekt hat, konnte nicht abschließend geklärt werden. 1988 wurde in Liu et al. [83] 
der Einfluss von verschiedenen Sauerstoffgehalten für α- und β-Titanlegierungen auf die me-
chanischen Eigenschaften untersucht. Dazu wurde zwischen 0,132 Ma.-% und 0,585 Ma.-% 
Sauerstoff in eine Ti-2Al-16V-β-Legierung und 0,07 Ma.-% bis 0,651 Ma.-% Sauerstoff in 
eine Ti-6Al-2V-α-Legierung eingebracht. Durch Zugabe von Sauerstoff wird die Zugfestig-
keit gesteigert. Mit dem Unterschied, dass α- Titanlegierungen bei einem Sauerstoffgehalt von 
0,65 Ma.-% bereits komplett verspröden und Sprödbruch entlang von Lamellengrenzen auf-
tritt. In β-Legierungen bleibt mit 0,585 Ma.-% Sauerstoff eine Restduktilität vorhanden und 
versagt erst nach zusätzlicher Auslagerung im Sprödbruch.  
 
Da in dieser Arbeit eine TNM-B1-Legierung mit Wärmedämmschicht auf fluorierten Ober-
flächen charakterisiert wurde, wurde auch der Einfluss der EB-PVD-Beschichtung auf die 
Sauerstoffaufnahme ausgewertet. Ist die maximale Löslichkeit von Sauerstoff in der α2-Phase 
noch nicht erreicht, nimmt diese Phase bei jeder weiteren Hochtemperaturbelastung weiter 
Sauerstoff auf, sodass 15,7 At.-% Sauerstoff nach 24 h/900 °C + 60 min/1000 °C im α2-Saum 
vorliegen. Dies entspricht einem Anstieg um ~4 At.-% Sauerstoff im α2-Saum im Vergleich 
zur nur halogenierten Probenvariante.  
 
Anders als in Draper et al. [78] für eine -TiAl-Legierung berichtet wurde, ergibt sich in einer 
halogenierten TNM-B1-Legierung nicht nur eine Zunahme an α2-Phase im Randbereich, son-
dern vielmehr ein geschlossener α2-Saum direkt unter der Oxidschicht. In der vorliegenden 
Arbeit handelt es sich bei dem α2-Saum um eine α2-Ti3Al-Phase, die einen Aluminiumgehalt 
von ca. 27 At.-% aufweist. Dieser α2-Saum besteht aus ca. 2 x 5 µm großen Körnern, die bei 
Betrachtung der Bruchflächen nach dem Zugversuch oder Kryobruch deutlich als horizontal 
liegende Körner erkennbar sind, siehe Abbildung 29. Sie sind laut EBSD-Messung scheinbar 
regellos orientiert, siehe Kapitel 5.1.4. Da man während der Voroxidation keine Versetzungen 
einbringt, kann die Phasenumwandlung am Rand nur durch das chemische Ungleichgewicht 
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von Aluminiumabdiffusion und Sauerstoffeindiffusion sowie vermutlich durch Keimbildung 
an Fluortaschen kommen. Sauerstoff stabilisiert hierbei die α2-Phase und wirkt als Legie-
rungselement. Aluminium diffundiert in die Oxidschicht und führt zu einer Aluminiumverar-
mung unter der Oxidschicht. Dies wirkt als Keimstelle für die α2-Ausscheidung, sodass eine 
Phasenneubildung und Phasenumwandlung stattfindet. Mit Phasenneubildung ist der α2-Saum 
gemeint und mit Phasenumwandlung die Ausscheidung der α2-Phase in der βo-Phase. Mög-
licherweise wirken Fluortaschen, die sich direkt unter der Oxidschicht befinden, ebenfalls als 
Keimstellen für das α2-Kornwachstum. Eine homogene und bevorzugte Verteilung des Fluor 
unter der Oxidschicht konnte anhand der EDX-Messungen nach dem Ritztest (Kapitel 5.3, 
Abbildung 70f) detektiert werden. Auf diesem Bild ist die Oxidschicht gerade abgeplatzt und 
das Grundmaterial lag frei. Durch die Unterstützung der Aluminiumabdiffusion mittels Halo-
geneffekt fehlt an den Fluortaschen lokal viel Aluminium, zusätzlich diffundiert Sauerstoff in 
das Material. Beide Effekte stabilisieren die α2-Phase an diesen Stellen und führen zu einer 
feinkörnigen Ausscheidung. Da das Fluor fein verteilt vorliegt, kann die gesamte Front 
gleichzeitig Keime bilden und feine α2-Körner wachsen lassen. Da zwischen Fluortasche und 
α2-Korn keine Orientierungsbeziehung wie zwischen α2/ oder α2/βo besteht, kommt es zu 
einer heterogenen Keimbildung der α2-Körner an mit Fluor angereicherten Bereichen. Dieser 
Effekt der heterogenen Keimbildung ist bereits von der α(Ti)-Keimbildung an Boriden aus der 
Literatur bekannt [24]. Es kann jedoch auch nicht ausgeschlossen werden, dass bereits bis 
zum Rand vorliegende α2-Lamellen während der Voroxidation weiter wachsen. In den durch-
geführten EBSD-Aufnahmen lassen sich beide Effekte nicht klar voneinander trennen, da die 
vorherigen - oder βo-Körner nicht mehr vorhanden sind.  
Nach Oehring et al. [48] kann während der Umwandlung von βo in α2 die α2-Phase in 12 ver-
schiedene Orientierungen kristallisieren. Dabei folgen alle der Burgers-Beziehung, was mit 
den EBSD-Untersuchungen in Kapitel 5.1.4 auch nachgewiesen werden konnte. Bis zu 
20 At.-% Sauerstoff sind in α2 lösbar, in  nur 1-2 At.-%. Da der Prozess unter Luft abläuft 
und die α2-Phase stabilisiert, tritt bevorzugt die Burgers-Beziehung α2//βo {0001//110} und 
weniger die Blackburn-Beziehung α2//γ {0001//111} auf [19, 22]. Deswegen scheidet sich 
mehr α2 in der βo-Phase aus, was dafür spricht, dass das vorherige βo-Korn als „Wirtskorn― für 
die Ausscheidung von α2 dient.  
6.1.2 Einfluss der α-Al2O3-Schichtbildung auf die Phasenanteile 
Die aufgeführten XRD-Untersuchungen in Kapitel 5.1.2 korrelieren mit den Ergebnissen zur 
Gefügeuntersuchung, sodass mit der Bildung einer α-Al2O3-Schicht die relative Intensität der 
Diskussion 
100 
α2-Peaks wächst und der βo-Peaks reduziert wird. Durch eine Fluorierung und Voroxidation 
einer 3-phasigen TNM-B1-Legierung im Guss-HIP-Zustand nimmt der α2-Anteil unter Ver-
ringerung der βo-Phase zu. Eine quantitative Aussage kann mittels XRD nicht getroffen wer-
den, zur Detektion der Phasen und für eine Aussage, ob sich ein Trend zur Erhöhung der Pha-
senanteile ergibt, lässt sich die XRD-Analyse aber durchaus anwenden. Im Ausgangszustand 
wurde zusätzlich die o-Ti4Al3Nb-Phase detektiert. Die relative Intensität deutet darauf hin, 
dass diese Phase nur im Ausgangszustand vorhanden ist. Schloffer et al. [59] berichten in ih-
ren Ergebnissen zur o-Phase in einer Ti–43.5Al–4Nb–1Mo–0.1B Legierung (At.-%), dass 
sich diese Phase bei 825 °C aus der βo-Phase ausscheiden kann. Dafür muss entweder eine 
geringe Abkühlgeschwindigkeit nach dem heiß-isostatischen Pressen oder Ofenkühlung statt-
finden, damit sich feine Ausscheidungen der o-Phase in der βo-Matrix bilden können. Dass 
in der fluorierten und voroxidierten Probe keine o-Phase gefunden wurde, könnte mit der 
Tatsache zusammen hängen, dass das Material bis dahin schon eine Wärmebehandlung bei 
900 °C durchlaufen hat, was über der T     =825 °C liegt. Anschließend wurde die Probe 
nicht langsam genug abgekühlt, sodass sich auch kein o ausscheiden kann.  
 
In dieser Arbeit wurde ebenso beobachtet, dass Proben mit bevorzugt reiner Al2O3-Schicht 
Molybdängehalte von 9,5 At.-% in der verbleibenden βo-Phase erreichen [171]. Durch den 
hohen Gehalt an Molybdän erscheint die βo-Phase bis ca. 50 μm Tiefe im BSE-Kontrast hell-
weiß. Begründet werden kann dieser Vorgang mit der Anreicherung von Molybdän in der 
verbleibenden βo-Phase durch die sukzessive βo-Phasen-Reduzierung in der Randzone. Das, 
was an Molybdän und Niob noch vorhanden ist, reichert sich in der verbleibenden βo-Phase 
an. Dabei ist Molybdän ein stärkerer β-Stabilisierer als Niob und lagert sich bevorzugt in die-
ser Phase ein.  
 
Bei der Auswertung der Nanohärtemessung, die in 5.2.3 beschrieben wird, konnten vereinzelt 
Nanohärten von 10 GPa in der βo-Phase gemessen werden. Auch dieser Härteanstieg lässt sich 
auf die feinen o-Ausscheidungen in der βo-Matrix zurückführen. Im REM kann diese Phase 
nicht aufgelöst werden, da sie nur wenige nm groß ist. Ansonsten sind die o-Ausscheidungen 
nur mittels TEM zu erkennen. Mit 11,2 GPa ist diese Phase die härteste Phase in einer TNM-
Legierung [59]. Die reine βo-Phase wurde mit 7,9 GPa als härteste Phase in der vorliegenden 
Arbeit gemessen. Die Härte eines α2/-Lamellenpakets wurde als zweithärteste Phase mit 
7,7 GPa gemessen. Das Messen einer reinen α2-Phase war mit den gesetzten Parametern und 
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der Apparatur nicht möglich, da der Einfluss der umgebenden Phasen mit eingegangen wäre. 
Da -TiAl jedoch die weichste Phase in einer TNM-Legierung ist, ist anzunehmen, dass die 
α2-Phase noch härter ist und nur durch die -Phase weicher gemessen wird. Mit dieser Erklä-
rung ergibt sich eine Härtesteigerung von globular < α2/ < βo < α2 < o und deckt sich mit Lite-
raturwerten [59, 168, 169].  
6.1.3 Zusammenhang zwischen Härte und Sauerstoffaufnahme 
Dass die maximale Randhärte mit dem veränderten Randgefüge zusammenhängt, konnte be-
reits in Abbildung 65 mit der Gegenüberstellung der Mikrohärte mit dem Gefüge gezeigt 
werden. Dabei kommt es nach einer isothermen Auslagerung mit und ohne Fluorierung zu 
einem Anstieg der Randhärte (Abbildung 65), da es zur Einlagerung von Sauerstoff auf 
interstitielle Gitterlücken der α2-Ti3Al-Phase kommt, wodurch anisotrope 
Gitterverspannungen und Mischkristallhärtung hervorgerufen und eine Härtung sowie ein 
Duktilitätsverlust verursacht werden [70, 74].  
Zusätzlich erhöht sich der α2-Phasenanteil im oberflächennahen Randbereich durch die 
Abnahme des Aluminiumgehaltes und die Stabilisierung mit Sauerstoff. 
Die Härte im Probeninneren von oxidierten Proben nimmt im Vergleich zum Ausgangszu-
stand ab, sodass sich eine Härte von 340 HV0,025 (oxidierter Zustand) und 375 HV0,025 
(Ausgangszustand) einstellt. Begründet wird dieser Effekt mit rein mikrostrukturellen Ände-
rungen durch die lange Auslagerungszeit bei hohen Temperaturen, wodurch es zu einem 
Wachstum der Lamellenbreite im Inneren der Probe kommt. Bei Betrachtung der Härteein-
drücke 1,5 mm vom Rand entfernt sieht man deutlich breitere -Lamellen. In Abbildung 73a, 
c und d ist der 20. Härteeindruck der Härtemessung mit HV0,025 aus Abbildung 65 darge-
stellt. Abbildung 73b zeigt das Gefüge einer TNM-B1-Legierung nach einer isothermen Aus-
lagerung bei 900 °C/100 h in Vakuum. Bei Untersuchung der Gefüge im Probeninneren zeigt 
sich eine Zunahme der Lamellenbreite nach isothermer Auslagerung bei 100 h in Vakuum 
und Luft. Die Veröffentlichung von Kastenhuber et al. [174] beschreibt die reduzierte Härte 
ebenso durch die Zunahme der Lamellenbreite und aufgrund des erhöhten -Phasenanteils. 
Die Veröffentlichung unterstützt prinzipiell die Beobachtungen in dieser Arbeit. Wobei die 
durchgeführten XRD-Untersuchungen in 5.1.2 keine eindeutige Aussage zum -Phasenanteil 
zulassen. Dabei ist das Wachstum der -Lamellen auf Erholungsprozesse und Grenzflächen-
minimierung durch die isotherme Auslagerung zurückzuführen, da nach dem heiß-
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isostatischen-Pressen große βo-Phasenanteile noch metastabil vorliegen und in  umgewandelt 
werden können [175]. 
 
Abbildung 73: REM-BSE-Aufnahme des Gefüges und des Härteeindrucks bei 1,5 mm Entfernung vom 
Rand mit HV0,025. a) Ausgangszustand der TNM-B1-Legierung; b) Ausgangszustand nach 100 h, 
900 °C Wärmebehandlung in Vakuum; c) AZ mit PTFE-Halogenierung und Voroxidation; d) voroxidier-
ter Zustand mit zusätzlicher isothermen Auslagerung bei 850 °C für 100 h an Luft. 
Greift man die Sauerstoffanalyse und die Härtemessung gemeinsam auf, lässt sich in Abbil-
dung 74 folgender Zusammenhang darstellen. Während einer isothermen Auslagerung, die in 
diesem Fall 24 h bei 900 °C beträgt, nimmt die α2-Phase zunehmend Sauerstoff auf und die 
Mikrohärte steigt im Randbereich an. Das verwendete Ausgangsmaterial weist keinen Härte-
anstieg auf, da der HIP-Prozess in der Herstellung unter Argon abläuft. Durch eine Fluorie-
rung und Voroxidation kommt es jedoch zu einer deutlichen Erhöhung des Sauerstoffgehaltes 
bis zu einer Tiefe von 50 µm und korreliert mit der Härte im Randbereich. Die Möglichkeit, 
dass Sauerstoff durch die temperaturbelastenden Beschichtungsschritte bis in eine gewisse 





Abbildung 74: Mikrohärte und Sauerstoffverteilung im Ausgangszustand der TNM-B1-Legierung (AZ) 
und einer fluorierten und voroxidierten (F+Vorox) Probe.  
6.1.4 Einfluss von Oxidschichten, die mittels Halogeneffekt erzeugt 
werden und Wärmedämmschichten im Zugversuch  
Nach [71] zeigen TiAl-Legierungen nach einer Auslagerung an Luft bei erhöhter Temperatur 
eine deutliche Reduzierung der mechanischen Eigenschaften, ungeachtet der Mikrostruktur 
oder Legierungszusammensetzung. Eine Reduzierung der mechanischen Eigenschaften kann 
in Bezug auf die Gesamtbruchdehnung und Zugfestigkeit aufgrund der vorliegenden Ergeb-
nisse aus Kapitel 5.2.1 bestätigt werden. 
Laut Yoo et al. [110] kommt es aufgrund von interstitiellen Verunreinigungen, vor allem 
durch Sauerstoff, zur Behinderung der Zwillingsbildung in α2/-Legierungen, was die redu-
zierte Gesamtbruchdehnung von voroxidiertem Material mit vermehrtem α2-Anteil erklären 
würde. Nach Erreichen der maximalen Zugfestigkeit kommt es direkt zum Versagen des Ma-
terials. Ein plastischer Anteil existiert kaum.  
Dass die Oxidation von TiAl-Legierungen einen entscheidenden Einfluss auf die Duktilität 
bei Raumtemperatur hat und die Zugfestigkeit um 35 % reduziert, konnte genau wie in Planck 
et al. [74] bestätigt werden. Dabei ist es entscheidend, welches Oxid sich auf TiAl ausbildet. 
Ein Mischoxid, bestehend aus TiOx und Al2O3, zieht Titan und Aluminium gleichermaßen aus 
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dem Material heraus, wodurch schwächere Versprödungseffekte erzielt werden, siehe Abbil-
dung 75b. Die TNM-B1-Legierung in Abbildung 75b wurde nicht halogeniert, aber den 
Voroxidationsbedingungen entsprechend bei 900 °C für 24 h ausgelagert. Die dicke 
Mischoxidschicht ist deutlich erkennbar, die Versprödungswirkung in Form von reduzierter 
Zugfestigkeit und Bruchdehnung ergibt sich aus dem Diagramm in Abbildung 75d. In Abbil-
dung 75c ergibt sich eine deutlich dünnere Oxidschicht, da es sich um eine Al2O3-Schicht 
handelt. Zusätzlich entsteht direkt unter der Oxidschicht ein α2-Saum mit kleinen α2-Körnern 
in der βo-Phase. Durch die fortgeschrittene Versprödung nimmt die Zugfestigkeit und Ge-
samtbruchdehnung deutlich mehr ab als bei Ausbildung einer Mischoxidschicht, siehe Abbil-
dung 75d. Der Halogeneffekt fördert sozusagen die Aluminiumabdiffusion und gleichzeitig 
die Versprödung, wodurch die mechanischen Eigenschaften reduziert werden [171]. Die Li-
nien in Abbildung 75b und c markieren den Übergang zwischen veränderter Randzone und 
unverändertem Gefüge.  
 
Abbildung 75: BSE-Aufnahmen a) TNM-B1-Legierung Ausgangszustand (AZ); b) mit Voroxidation und 
Mischoxidbildung; c) mit Halogeneffekt und Al2O3-Schicht. d) Zugfestigkeit und Gesamtbruchdehnung 
der Zustände von Bildern a)-c). Die Linie gibt den Übergang zwischen veränderter Randzone und 
unverändertem Gefüge an. 
Der Zusammenhang zwischen veränderter Randzone, Zugfestigkeit und Bruchdehnung für 
verschiedene Probenzustände ist in Tabelle 17 dargestellt. Je dicker der veränderte Randbe-
reich ist, desto stärker wird die Zugfestigkeit negativ beeinflusst. Da bei einer 20-60 µm 
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Randschicht der Restquerschnitt nahezu unverändert bleibt, kann eine Versprödung mit be-
vorzugter Rissinitiierung und Risswachstum in diesem Bereich ausschlaggebend für die 
Tabelle 17: Zusammenhang zwischen veränderter Randzone und Raumtemperatur-Zugfestigkeit ver-







dehnung At in % Behandlung 
18 ± 3 582 ± 50 0,36 ± 0,1 TNM-B1 + Vorox 
29 ± 8 494 ± 27 0,39 ± 0,2 TNM-B1 + PTFE + Vorox 
30 ± 3 427 ± 42 0,24 ± 0,0 TNM-B1 + PTFE + Vorox + WDS/900 °C 
40 ± 4 572 ± 16 0,39 ± 0,2 TNM-B1 + PTFE + Vorox + WDS/1000 °C 
47 ± 5 535 ± 1,4 0,32 ± 0,0 TNM-B1 + PTFE + Vorox + 850 °C, 100 h, Luft 
60 ± 8 485 ± 28 0,26 ± 0,0 TNM-B1 + PTFE + 900 °C, 90 h, Luft 
 
Reduzierung der Festigkeit sein. Die dargestellten Ergebnisse in Abbildung 43 stellen die me-
chanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur in Abhängigkeit von den angewendeten Halo-
genierungsmethoden dar. Egal welche Methode somit zum Einsatz kommt, wird die Zugfes-
tigkeit um 33 % und die Gesamtbruchdehnung um 50 % reduziert. Wie graphisch in Abbil-
dung 75d für eine PTFE-Halogenierung dargestellt, gibt es einen Zusammenhang zwischen 
Voroxidation mit/ohne vorheriger Halogenierung und Abnahme der Festigkeit und Bruchdeh-
nung. Durch die bevorzugte Aluminiumabdiffussion aus dem Randbereich, unterstützt durch 
den Halogeneffekt, wird die α2-Phase stabilisiert, vermehrt ausgeschieden und wirkt versprö-
dend. Zusätzlich wirkt eine Sauerstoffversprödung auf das Material ein.  
Der Einfluss einer Wärmedämmschicht auf die Zugfestigkeit im Vergleich zu rein oxidiertem 
Material ist unter Berücksichtigung der Standardabweichung bei Raumtemperatur gering. Es 
kommt zu keiner weiteren Reduzierung der Zugfestigkeiten durch eine WDS/1000 °C. Eine 
Ausnahme bilden Beschichtungen mit WDS/900 °C. In diesem Fall scheint sich die Zugfes-
tigkeit zu verringern (Abbildung 44). Der Schwerpunkt liegt zunächst bei der veränderten 
Mikrostruktur am Rand der Proben. Je tiefer sich die versprödete Randzone ins Material zieht, 
desto mehr wirkt sich das auf die Zugfestigkeiten und Bruchdehnung aus. Damit verknüpft 
sind erhöhte α2-Phasenanteile (Tabelle 11) und Sauerstoffaufnahme in α2 (Tabelle 16) in die-
sem Bereich. Die Proben aus Abbildung 44 mit PTFE + Vorox + 850 °C, 100 h haben eine 
47 µm dicke Randzone und PTFE + Vorox + WDS/1000 °C nur 40 µm (Tabelle 17). Durch 
eine schmalere Randzone kann eine Probe mit WDS/1000 °C dennoch leicht erhöhte Zugfes-
tigkeiten und Bruchdehnungen erreichen. Wie auch in Lee et al. [115] beobachtet wurde, re-
duziert sich die Zugfestigkeit nicht, wenn die Versprödung durch entsprechende Schutz-
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schichten minimiert wird. In der vorliegenden Arbeit wird eine Sauerstoffeindiffusion durch 
eine Beschichtung jedoch nicht verhindert.  
Da die WDS/900 °C eine deutliche Differenz zur Zugfestigkeit einer WDS/1000 °C zeigt ob-
wohl die veränderte Randzone bei WDS/900 °C 10 µm dünner ist und ein Randzoneneinfluss 
ausgeschlossen werden kann, könnte die Wärmedämmschichtmorphologie (Abbildung 35)  
oder Druckeigenspannungen eine Rolle spielen. Eine WDS mit breiten Federarmabständen 
und inhomogener Struktur könnte eine Schwachstelle für Risse darstellen, die dann bei stei-
gender Spannung nicht mehr vom Substrat gestoppt werden und zu frühzeitigem Materialver-
sagen führen. Ritchie [145] hat bereits erwähnt, dass Risse in Keramiken nicht erst initiieren, 
sondern bereits vorher existieren. Ein weiterer Ansatz sind Unterschiede der Elastizitätsmo-
duln der WDS/900 °C und 1000 °C. Laut Johnson et al. [176] führt ein hoher E-Modul der 
WDS zu hohen Eigenspannungen. Besonders die Ankeimschicht der WDS kann hohe 
Druckspannungen bewirken [177]. Aufgrund unterschiedlicher Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten zwischen Substrat und Schicht steht die WDS bei Raumtemperatur schon direkt nach 
der Herstellung unter Druckeigenspanungen [104, 178]. Von diesem Ansatz kann in der vor-
liegenden Arbeit jedoch nicht ausgegangen werden, da die verwendeten Materialien nur ge-
ringe Unterschiede in den Wärmeausdehnungskoeffizienten (Tabelle 3) aufweisen. 
Zusätzlich lässt sich ein Spannungseinfluss durch die WDS und Oxidschicht nicht ausschlie-
ßen. Wie bereits in Birks et al. [122] berichtet wurde, können unterschiedliche Wärmeaus-
dehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Substrat (Tabelle 3) während der Abkühlung 
oder durch ein Wachstum zu Druckspannungen im Oxid führen. Daran knüpft sich die Haft-
festigkeit von Oxiden, die sich mit einer isothermen Wärmebehandlung reduziert. Wie in Ka-
pitel 5.3 in Tabelle 15 deutlich wird, zeigt eine 100 h isotherm ausgelagerte Probe früher erste 
Schichtabplatzungen als nur 24 h wärmebehandeltes Material. Zusätzlich treten diese Abplat-
zungen bei geringeren Spannungen auf. Xia et al. [179] bestätigen die reduzierte Haftfestig-
keit der Oxidschicht durch Langzeitoxidation. 
Bei Bewertung der Hochtemperatur-Zugversuche kann beobachtet werden, dass die Gesamt-
bruchdehnung des Ausgangszustands auch bei Überschreiten der DBTT nicht wieder erreicht 
werden kann. Die Gesamtbruchdehnung reduziert sich um mind. 50 %. Lediglich die Zugfes-
tigkeit erreicht bei 800 °C Prüftemperatur bei allen Probenzuständen ca. 530 MPa. Der Abfall 
der Zugfestigkeit verringert sich mit steigender Prüftemperatur von halogeniertem und vor-
oxidiertem Material. Damit reduziert sich die Zugfestigkeit bei 300 °C um 32 %, bei 650 °C 
nur noch um 16 % und über der DBTT um 5 %. Die Randzonenversprödung, die Oxidschicht 
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und die Wärmedämmschicht scheinen keinen entscheidenden Einfluss auf die Hochtempera-
turfestigkeit über der DBTT zu zeigen. Da das keramische Werkstoffverhalten über der DBTT 
nicht mehr vorliegt, können weitere Versagensmechanismen angesprochen werden. Gestei-
gerte Versetzungsbewegung und Zwillingsbildung sowie Rissschließmechanismen wirken 
damit dem spröden Bruchverhalten entgegen. An dieser Stelle sind die Bruchflächen der ver-
schiedenen Probenzustände zu erwähnen. SEM-Aufnahmen der Bruchflächen von Guss-HIP-
Material nach dem Zugversuch bei 300 °C und 800 °C zeigen eine Veränderung im Bruch-
verhalten bei Prüfung über der DBTT. Unterhalb der DBTT zeigt das Material transgranulares 
und interlamellares Versagen der Lamellenkolonien, über dieser Temperatur zeigt sich ein 
bevorzugt intergranulares Bruchbild, siehe Abbildung 48. Dabei hat ein intergranularer Bruch 
überwiegend glatte Korngrenzen, teilweise sind -Körner noch in Takt.  
Bei halogeniertem Material oder mit einer WDS weist das Bruchbild bis ca. 50 µm von der 
Oberfläche entfernt eine feinkörnige Bruchzone auf. Nach diesem Bereich zeigt das Material 
ein der Prüftemperatur entsprechendes Bruchverhalten. Egal bei welcher Temperatur haloge-
niertes oder mit WDS beschichtetes Material geprüft wurde, erscheint die Bruchfläche am 
Rand extrem feinkörnig. Der α2-Saum bricht extrem glatt, da er transkristallin versagt 
(Abbildung 49). So weit wie die α2-Ausscheidung im Material fortgeschritten ist, so tief sind 
die Bruchflächenänderungen im Zugversuch zu erkennen. Die Risse im Randbereich verfor-
men sich plastisch bis eine Spannungsüberhöhung zum Versagen führt. Ohne Risse in einer 
spröden Randzone könnte die Probe weiter gedehnt werden als mit Rissen.  
6.1.5 Einfluss von Oxidschicht und Wärmedämmschicht auf das 
Ermüdungsverhalten  
Wie Christ in [151] beschreibt, kann durch den Abtrag von mindestens 200 bis 250 μm im 
Durchmesser eine längere Ermüdungslebensdauer erreicht werden, siehe Abbildung 55. 
Durch das Erodieren von TNM-B1-Proben entsteht eine Mischoxidschicht an der Probenober-
fläche, kurze Anrisse von der Oberfläche ausgehend und eine raue Oberfläche mit Rz=20µm 
(Abbildung 41). Zusätzlich zeigen Körner und α2/-Lamellenpakete am Rand starke Verfor-
mungen. Besonders kurze Anrisse, wo die Startrisslänge die kritische Spannungsintensität KIth 
noch nicht überschritten hat, können bei anliegender Spannung so schnell wachsen, dass der 
Riss nicht mehr gestoppt werden kann, siehe Kapitel 2.3.  
Insgesamt wurde deutlich, dass sich die Ermüdungsbeständigkeit einer PTFE-halogenierten 
und voroxidierten TNM-B1-Legierung im Vergleich zum Ausgangszustand nur geringfügig 
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reduziert. Kleine Spannungen von ca. 400-450 MPa werden sogar von beiden Materialzustän-
den mit 10
7
 Zyklen erreicht. Da geringste Spannungsüberhöhungen bereits zu einem Versagen 
führen, ist die erreichte Bruchzyklenzahl bei hohen Spannungen etwas geringer als bei niedri-
gen Spannungen. Eine isotherme Auslagerung von fluorierten und voroxidierten Proben senkt 
die Lebensdauer nur minimal, sodass mit Oxidschichten und mit isothermer Auslagerung eine 
Dauerfestigkeit bei 380-390 MPa erreicht wird.  
Für beschichtete Proben mit einer EB-PVD-WDS zeigt sich ebenso keine signifikante Ver-
schlechterung der Ermüdungsbeständigkeit. Nach einer isothermen Auslagerung bei 850 °C 
für 100 h liegen die Datenpunkte sogar über der Biegespannung der TNM-B1-Legierung.  
Ergebnisse aus anderen Quellen berichten grundsätzlich von einer Verringerung der Ermü-
dungseigenschaften [133-135]. Zum Beispiel reduzieren Ti-Al-Cr-Zr-Schichten mit EB-PVD-
WDS die Dauerfestigkeit einer TNB-Legierung um ca. 500 MPa im Ermüdungsversuch 
[133]. Die HCF-Versuche von Laska et al. [19, 180] erfolgten mit einer geringeren Prüffre-
quenz bei 18-20 Hz. Wobei der Frequenzeinfluss auf die Ermüdungslebensdauer bei niedrigen 
Temperaturen vernachlässigbar gering ist. 
Für den Einfluss der Haftvermittlerschicht auf eine Wärmedämmschicht gibt es in der Litera-
tur viele Untersuchungen, jedes System von Substrat, Haftvermittlerschicht und Wärme-
dämmschicht ist jedoch einzigartig und zeigt unterschiedliche Versagensmechanismen [121, 
181-183]. Wie bereits in Kapitel 2.3.1 erwähnt, spielt der Wärmeausdehnungskoeffizient der 
Schichten und des Substrats für das Versagensverhalten eine große Rolle. Wie in den Veröf-
fentlichungen von Laska, Braun et al. [19, 133, 134] zu sehen ist, versagen -TiAl-
Legierungen mit Wärmedämmschichten im Ermüdungsversuch eher als die Legierung ohne 
Beschichtung. Bei diesen Systemen gibt es große Unterschiede in den thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten zwischen Substrat-Haftvermittlerschicht-thermisch gewachsener Oxid-
schicht und Wärmedämmschicht, siehe Tabelle 3. Da in der vorliegenden Arbeit auf eine me-
tallische Schicht zur Erzeugung einer thermisch gewachsenen Oxidschicht verzichtet wurde, 
besteht das Materialsystem dadurch nur noch aus Substrat-Oxidschicht und Wärmedämm-
schicht. Der Einfluss einer zusätzlichen Haftvermittlerschicht auf das Versagensverhalten 
entfällt. Der Gradient der Wärmeausdehnungskoeffizienten der TNM
TM
 [120] mit               
10-12 • 10-6 K-1 (150 bis 800 °C) im Vergleich zur Oxidschicht (7-8 • 10-6 K-1) und YSZ (9-
10 • 10-6 K-1) ist gering, sodass die Ermüdungsbeständigkeit für eine TNM-B1-Legierung mit 




In der vorliegenden Arbeit zeigen die Ermüdungskurven von beschichtetem Material einen 
sehr flachen Verlauf und die Ergebnisse unterliegen starken Streuungen. Ein flacher Verlauf 
der Ermüdungskurve ist auch von anderen TiAl-Legierungen bekannt [125, 134]. Bereits ge-
ringe Änderungen der angelegten Spannungen führen zu starken Änderungen der Bruchzyk-
lenzahl.  
Da alle oxidierten Proben mit PTFE-Halogenierung und auch nach einer isothermen Auslage-
rung einen α2-Saum und gleiche Dicken der veränderten Randzone aufweisen (Tabelle 10), 
kann die Mikrostruktur oder die spröde Randzone keine Ursache für die starke Streuung der 
Ergebnisse sein (Abbildung 76). Vermutlich hängen die Ergebnisse mit dem Wachstum der 
thermisch gewachsenen Oxidschicht zusammen. Hierzu gibt es Untersuchungen, dass die 
Oxidschicht zum einen Druckspannungen während des Wachstums induziert und diese Span-
nungen sich weiter aufbauen wenn die Dicke der Al2O3-Schicht zunimmt [182, 184]. Zusätz-
lich sind unterschiedliche Wärmeausdehnungskoeffizienten, Oxidschichtunebenheiten und 
Oberflächenfehler entscheidend für die Wärmedämmschichtlebensdauer. In Wright et al. 
[185] wird die Entstehung von Mikrorissen an Fehlstellen in der Oxidschicht angesprochen, 
die dort eher auftreten als in der Wärmedämmschicht und sich mit fortschreitendem Wachs-
tum der thermisch gewachsenen Oxidschicht auflösen oder weiter wachsen.  
 
Abbildung 76: Vergleich der Oxidschichtqualität von versagten Proben (a, c) und Durchläufern (b, d) 
mit PTFE-Halogenierung und Voroxidation. c+d sind zusätzlich isotherm ausgelagert.  
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Die Oxidschichten von frühzeitig versagten Proben zeigen in der Tat eine hohe Rauheit 
(Abbildung 76a) oder Welligkeit (c). Proben mit Durchläufern haben bevorzugt eine gleich-
mäßige Oxidschicht (b). Ein direkter Zusammenhang zwischen Oxidschichtdicke und Un-
ebenheit auf das Versagensverhalten kann jedoch abschließend nicht gegeben werden, da 
auch unebene Oxidschichten bei Durchläufern (d) vorgekommen sind. 
Zur Untersuchung der starken Streuung von Proben mit Wärmedämmschicht erfolgte ebenso 
eine Probenpräparation am Längsschliff. In diesem Fall existieren Fehlstellen am Stängelfuss 
der WDS (Abbildung 77a) und innere Oxidation unter der Oxidschicht tritt auf (Abbildung 
77b). Laut Mumm et al. [186] könnte jedoch die Morphologie der Oxidschicht die Ursache 
für unterschiedliche Spannungen sein. Außerdem sind die Eigenspannungen in der Oxid-
schicht nicht gleichmäßig verteilt.  
 
Abbildung 77: REM-SE-Aufnahmen der Wärmedämmschicht mit Oxidschicht und Substrat. a) Fehl-
stellen am Stängelfuss; b) innere Oxidation unter der Oxidschicht.  
Bei isotherm ausgelagerten Wärmdämmschichtproben war prinzipiell eine Oxidschicht vor-
handen, jedoch schwankt die Dicke zwischen 2-8 µm. EDX-Messungen bestätigen, dass dün-
nere Oxidschichten (Abbildung 78b) hauptsächlich aus Al2O3 und dickere Oxidschichten 
(Abbildung 78a) aus Titan- und Aluminiumoxid bestehen. Letztere (Abbildung 78a) haben 
auch eine stärkere Porosität. Unter den Al2O3-Schichten liegt eine stärkere Aluminiumverar-
mung vor, wodurch sich α2-Ti3Al ausscheidet. Bei den Mischoxidschichten hat sich das che-
mische Gleichgewicht zwischen Titan- und Aluminiumverarmung soweit ausgeglichen, dass 
sich die α2-Phase wieder aufgelöst hat. An einer Probe treten sowohl Aluminiumoxid als auch 
Mischoxidschichten auf.  
Die dicken Oxidschichten wachsen auffällig in die Wärmedämmschicht hinein. Dazu erschei-
nen die Oxidschichten kolumnar, genauso wie die kolumnaren Wärmedämmschichten 
(Abbildung 63). Dieses epitaktische Aufwachsen von Titanoxid wurde bereits von Braun et 
al. in [134, 138] von zyklisch wärmebehandelten EB-PVD-WDS beobachtet. Wie auch in der 
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vorliegenden Arbeit gemessen werden konnte, existieren Zirkonoxidpartikel in der Oxid-
schicht. Diese Partikel bewegen sich aus der Wärmedämmschicht in Richtung Substrat mit 
wachsender Oxidschicht. Durch das kolumnare Oxidschichtwachstum in die Wärmedämm-
schichtzwischenräume, verbessert sich somit nicht nur eine zyklische Oxidationsbeständigkeit 
wie in [134, 138], sondern auch die Ermüdungsbeständigkeit von wärmebehandelten WDS-
Systemen.  
 
Abbildung 78: REM-SE-Aufnahmen von unterschiedlichen Dicken Oxidschichten auf einer PTFE-
halogenierten und voroxidierten Probe mit Wärmedämmschicht und isothermer Auslagerung bei 
850 °C für 100 h. Die Probe versagte nach N=1000 bei σB = 630 MPa; a) Oxidschicht dick mit horizon-
talem Riss, unter der Oxidschicht liegt kein geschlossener α2-Saum vor; b) dünne Oxidschicht mit 
darunterliegender α2-Phase. 
Von einer Verbesserung der Ermüdungseigenschaften durch Sintern der Wärmedämmschicht 
kann nicht ausgegangen werden, da 850 °C zu gering sind [187]. Diese Sintervorgänge wur-
den bevorzugt zwischen 1050-1200 °C untersucht.  
Die α2- und Sauerstoffversprödung zeigt unter zyklischer Belastung keinen signifikanten Ein-
fluss auf die Ermüdungsbeständigkeit zu haben, da das Versagen mehr von der Oberfläche als 
von dem Bulk ausgeht und die Verklammerung zwischen Oxidschicht und Wärmedämm-
schicht die Lebensdauer steigert.  
Die Ermüdungsbruchflächen der unbeschichteten TNM-B1-Legierung zeigen ein Spröd-
bruchverhalten mit trans- und interlamellaren Versagen. Neue Bruchbahnen entstehen am 
Übergang zu einem Nachbarkorn, wodurch eine federartige Struktur entsteht. Oxidiertes Ma-
terial weist einen α2-Saum, bestehend aus kleinen Körnern mit transkristallinen Bruch am 
Probenrand auf (Abbildung 60). Dass die Fluortaschen im α2-Saum zur Anrissbildung beitra-
gen konnte nicht beobachtet werden. Vermutlich liegt durch eine runde Form eine zu geringe 
Kerbwirkung vor.  
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6.2 Haftfestigkeit der erzeugten Oxidschichten auf TNM-B1 
Haftfestigkeitsuntersuchungen von Oxidschichten die mittels Halogeneffekt gebildet wurden 
sind aktuell noch nicht veröffentlicht. Xia et al. [179] haben Oxidschichten auf -TiAl nur 
mittels Nanoritztest (400 mN) untersucht. In der vorliegenden Arbeit wurde mit einer maxi-
malen Last von 100 N geritzt. Als Vergleich erfolgte die isotherme Auslagerung der TNM-
B1-Legierung bei 900 °C für 24 h. Da die Oxidschicht jedoch bei der Abkühlung größtenteils 
abplatzte, können die Ritztestergebnisse nicht aussagekräftig verglichen werden. Den 
Schwerpunkt bilden Al2O3-Schichten nach einer PTFE-Halogenierung. 
Eine Oxidschicht, die durch den Halogeneffekt bei 900 °C/24 h gewachsen ist, erfährt durch 
eine weitere Auslagerung bei 850 °C/100 h keinen weiteren Zuwachs der Oxidschichtdicke, 
wodurch die Wirksamkeit des Halogeneffekts augenscheinlich bestätigt werden kann. Selbst 
nach mehr als 24 h können noch Fluortaschen unter der Oxidschicht nachgewiesen werden, 
was für einen positiven Effekt der Halogenierung spricht (Abbildung 31). Das heißt, Fluor 
wird nicht vollständig verbraucht und bleibt lokal erhalten, was auch Pflumm et al. [16] in 
ihren Beobachtungen bestätigen. Eine Aussage über die Haftfestigkeit der Oxidschicht nach 
isothermer Auslagerung lässt sich jedoch nur mittels Ritztest treffen, die Untersuchungen 
wurden erstmalig für eine halogenierte TNM-B1-Legierung durchgeführt.  
Da sich beim Versagen der Schicht komplette Schichtstücke vom Substrat lösen, sodass das 
Substrat sichtbar wird, handelt es sich um adhäsives Schichtversagen. Erkennbar wurde dies 
in EDX-Aufnahmen der Ritzspur (Abbildung 70), bei denen an den Versagensstellen kein 
Aluminium und Sauerstoff, sondern nur noch der Grundwerkstoff mit deutlicher Titan- und 
Niobverteilung sichtbar war. Ein Schwachpunkt im System ist demnach die Grenzflächenfes-
tigkeit. Durch die thermische Alterung ergibt sich eine verringerte Grenzflächenfestigkeit, 
wodurch erste Abplatzungen neben der Spur bereits bei 3 N und bei nur halogeniertem und 
voroxidierten Material bei 8 N beginnen. Diese deutlichen Unterschiede werden jedoch nur in 
den ersten 1000 µm der Ritzlänge erkennbar. Bei fortschreitender Ritzlänge und steigender 
Kraft verhalten sich beide Oxidschichten ähnlich. So kommt es bei beiden Probenzuständen 
zwischen 3730 bis 3980 µm mit einer Kraft von 34 bis 37 N zum kompletten Schichtversa-
gen. 
Die isotherme Auslagerung einer Oxidschicht, die mittels Halogeneffekt aufgebracht wurde, 
bewirkt somit einen Rückgang der Grenzflächenfestigkeit. Damit können die Ergebnisse von 
Xia et al. [179] bestätigt werden. Seine Aussage war, dass Langzeit Oxidationsbehandlungen 
(100 h) die kritische Versagenskraft verringern. Da er jedoch keine Oberflächenbehandlung 
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mit dem Halogeneffekt durchgeführt hat, war die wachsende Oxidschichtdicke durch die 
Langzeitauslagerung ein wichtiges Versagenskriterium. Die Nanohärte für TiO2 und Al2O3 
nach 20 h isothermer Auslagerung fällt geringer aus als nach 100 h. Der Elastizitätsmodul 
verringert sich. Der Härteanstieg wird mit der vermehrten Sauerstoffaufnahme und die be-
wirkte Mischkristallhärtung begründet. Mit Verweis auf Birks et al. [122] können isotherme 
Spannungen in der Oxidschicht zu einem vorzeitigen Versagen führen, die vermutlich durch 
die aufgebrachte Last zu einem Schichtversagen in Form von Abplatzungen führt. Bei Ritz-
kräften ab ca. 10 N ist die Schicht bereits abgeplatzt, sodass nur noch das Grundmaterial ge-
prüft wird und sich die verschiedenen Probenzustände ähnlich verhalten.  
6.3 Rissentstehung und Risswachstum in einem 
Mehrschichtsystem 
Da es sich bei intermetallischen Phasen, Oxidschichten und keramischen Wärmedämmschich-
ten um spröde Materialien handelt ist der Rissursprung, die Rissentwicklung und die allge-
meine Schadenstoleranz relevant. Das vorliegende Materialsystem wurde jedoch bisher nur 
hinsichtlich der Oxidationsbeständigkeit in verschiedenen Atmosphären und der Temperatur-
beständigkeit von anderen Autoren bewertet [19, 170].  
Die Rissbildung in einem Mehrschichtsystem ist komplex und geht nicht immer von der äu-
ßersten Schicht aus. Die Schwachstelle in einem Schichtsystem bildet die thermisch gewach-
sene Oxidschicht (TGO) und die Haftvermittlerschicht (BC). Häufig kommt es zum Versagen 
nahe der TGO oder zwischen TGO und BC [134, 136, 181]. Wobei in der vorliegenden Arbeit 
die thermisch gewachsene Oxidschicht gleichzeitig als Haftvermittlerschicht für die Wärme-
dämmschicht wirkt.  
Der Rissursprung in unbehandeltem TNM-B1-Material (Guss-HIP-Zustand) unter statischer 
Belastung findet grundsätzlich in der Probenmitte statt (Abbildung 50). Erfolgt eine Haloge-
nierung und Voroxidation, wechselt der Rissursprung zum Probenrand (Abbildung 51).  
Ob eine HF- oder PTFE-Halogenierung durchgeführt wird, ist dabei irrelevant. Mit Halogen-
effekt kommt es zumindest bevorzugt zur Rissbildung in dem versprödeten Randbereich, wo 
zunehmend die α2-Phase vorliegt, siehe Abbildung 51. Wu et al. haben ebenso beobachtet, 
dass während eines Zugversuchs besonders viele Risse in einem versprödeten Randbereich 
entstehen [77]. Auch bei dem kompletten Materialsystem mit zusätzlicher WDS zeigt sich 
unter anderem ein Rissursprung im α2-Saum, also direkt unter der Oxidschicht. Die WDS 
selbst scheint als Versagensursprung dadurch nicht in Frage zu kommen. Ritchie [145] hat 
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1999 in seiner Arbeit berichtet, dass sich Risse in Keramiken nicht erst initiieren, sondern 
bereits vorher existiert haben.  
Die Bruchdehnung fällt bei Proben mit einer WDS/1000 °C geringer aus als bei einer 
WDS/900 °C. Dieser Effekt entsteht durch die Temperaturdifferenz und stärkere Versprödung 
bei WDS/1000 °C sowie die tiefer in das Material hineingehende Randgefügeveränderung 
(Tabelle 10). Stellen mit innerer Oxidation zeigen sich auch als Schwachstellen und können 
zu einem Rissbeginn führen. Die innere Oxidation befindet sich unter der Oxidschicht, in der 
Aluminium verarmten Zone (Abbildung 51). Bei Proben mit einer PTFE-Halogenierung fällt 
die innere Oxidation jedoch geringer aus als mit HF-Halogenierung. Dies deckt sich auch mit 
den Beobachtungen von Laska [19].  
Ob die Sauerstoffeinlagerung oder die veränderte Mikrostruktur ausschlaggebend für die 
Verlagerung des Rissursprungs zum Probenrand sind, kann nicht eindeutig gesagt werden. In 
der Literatur wird angenommen, dass sich der Sauerstoff durch den Wechsel zwischen Zug- 
und Druckphase an entstehenden Metalloberflächen von Gleitstufen anreichert. Dadurch wird 
der Sauerstoff aber auch weiter in das Material transportiert und verhindert das Rissschließen, 
wodurch die Anrissbildung und Rissfortschritt erleichert werden. Werkstoffe mit einer hohen 
Sauerstofflöslichkeit verspröden aber auch direkt durch Sauerstoffaufnahme [151]. Da in der 
vorliegenden Arbeit der Sauerstoff bereits durch die Voroxidation in das Material gelangt und 
sich auf Gitterlücken setzt, lässt sich vermuten, dass bereits dadurch hohe Eigenspannungen 
entstehen, die die vorherrschenden Bindungen schwächen und die Spaltfestigkeit herabsetzen, 
ähnlich wie es von der Wasserstoffversprödung bereits bekannt ist [149]. In Kombination mit 
der vorherrschenden spröden α2-Phase ergibt sich mit einer Sauerstoffversprödung ein 
schnelleres Versagen.  
Dass sich Risse nun bevorzugt unter der Oxidschicht bilden, ist nun dargestellt, das 
Risswachstum ist jedoch noch zu bewerten. Bei oxidierten Proben sind viele kurze Anrisse in 
der Randzone (siehe Abbildung 54) ausschlaggebend für die Betrachtung des Zugversuchs als 
Bruchzähigkeitsversuch mit Bestimmung der Bruchspannung. Normalerweise wird das 
Ausbreitungsverhalten von Ermüdungsrissen mittels Potentialsondenmethode an einer 
gekerbten Probe mit definiertem Anriss ermittelt. Diese umfangreichen Versuche waren im 
Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht vorgesehen, jedoch kann eine Korrelation zwischen Riss-
widerstand und Risslänge getroffen werden, da sich der Spannungsintensitätsfaktor über 
       √   (siehe Kapitel 2.3, Gleichung 1) berechnet. Die Bruchspannung lässt sich so-
mit durch folgende Schritte berechnen:   
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 Formel nach kritische Versagensspannung c umstellen. 
 Für den Geometriefaktor Y=1,12 einsetzen (Faktor gilt für einen Kantenriss, Risse 
starten bevorzugt am Rand). 
 Einsetzen der maximal gemessenen Risslängen nach dem statischen Zugversuch. 
 Nutzen der KI10-KImax-Werte für ein nahezu lamellares β-Gefüge mit viel intergranula-
rer Reaktion aus der Literatur [147] mit KImax=13,9 MPam
0,5 
bei Raumtemperatur und 
KImax=18,7 MPam
0,5 
bei 700 °C, KI10=7,8 MPam
0,5 
bei Raumtemperatur und 
KI10=9,5 MPam
0,5 
bei 700 °C. Der KI10-Wert entspricht dem Schwellwert KIth aus Ka-
pitel 2.3 mit Erreichen einer Risslänge von 10 µm. KImax entspricht KIC bei Probenver-
sagen und wird für nicht normgerechte Proben angegeben. Das nahezu lamellare β-
Gefüge aus [147] hat dickere Lamellen und größere α2/-Kolonien zwischen 20-
100 µm als das nahezu lamellare -Gefüge mit 14 µm, wodurch es mit den Gefügepa-
rametern der verwendeten Guss-HIP-Legierung besser übereinstimmt und die KI10-
KIC-Werte davon verwendet wurden.  
Die berechneten Bruchspannungen c bei 25 °C und 650 °C mit den experimentell ermittelten 
Zugfestigkeiten werden in Tabelle 18 und Tabelle 19 vorgestellt. Bei 25 °C Zugversuchen 
konnten für PTFE-halogenierte Proben mit Voroxidation keine Risse gefunden werden.  
Tabelle 18: Mechanische Eigenschaften und Risslängen in TNM-B1-Proben mit Oxidschicht mittels 
PTFE-Halogenierung und Wärmedämmschichten. Die Angaben stammen aus 25 °C Zugversuchen. 
Die experimentelle Zugfestigkeit Rm und die berechneten Bruchspannungen c im Vergleich. 
Angaben gelten bei einer Zug-







+ WDS/900 °C 
+ F 
+ Vorox 
+ WDS/1000 °C 
Experimentelle Rm in MPa 748 494 427 572 
Berechnete c mit KIC in MPa 1107 - 1400 1258 
Berechnete c mit KIth in MPa 621 - 786 706 
At in % 0,3 < 0,3 < 0,3 < 0,3 
Häufigste Risslänge in µm 15-40 - 7-25 4-32 
Maximal gemessene Risslänge in µm 40 - 26 32 








Tabelle 19: Mechanische Eigenschaften und Risslängen in TNM-B1-Proben mit Oxidschicht mittels 
PTFE-Halogenierung und Wärmedämmschichten. Die Angaben stammen aus 650 °C Zugversuchen. 
Die experimentelle Zugfestigkeit Rm und die berechneten Bruchspannungen c im Vergleich. 
Angaben gelten bei einer Zug-







+ WDS/900 °C 
+ F 
+ Vorox 
+ WDS/1000 °C 
Experimentelle Rm in MPa 710 601 563 542 
Berechnete c mit KIC in MPa 961 898 574 625 
Berechnete c mit KIth in MPa 488 456 292 318 
At in % 1,5 0,7 0,7 0,5 
Häufigste Risslänge in µm 60-96 40 200 227 
Maximal gemessene Risslänge in µm 96 110 269 227 
Rissanzahl 3 47 14 61 
 
Der KI10-Wert entspricht dem Spannungsintensitätsfaktor bei erstem Rissfortschritt und kann 
somit auch als KIth-Wert angegeben werden. Mit der experimentell ermittelten Zugfestigkeit 
Rm liegt man zwischen dem KIth- und KIC-Wert aus Abbildung 14. Dadurch kann mit der 
Berechnung der Versagensspannung bei 25 °C und 650 °C abgeleitet werden, dass man den 
Schwellwert KIth zwar experimentell überschritten hat, KIC aber nie erreichen wird. Dies lässt 
sich so verstehen, dass die Risse während des Zugversuchs zu wachsen beginnen, der 
Schwellwert KIth überschritten wird, jedoch geht man direkt in das instabile Risswachstum 
über. Grund dafür sind zu kurze und zu kleine Risse, die keine Rissschließmechanismen 
aufweisen. Die Rissausbreitung erfolgt dabei unmittelbar aus dem elastischen Verformungs-
zustand heraus.  
Für Proben mit einer WDS ergeben sich bei Berechnung der Versagensspannung mit 
KIth=7,8 MPam
0,5 
bei 25 °C zu große Werte. Demnach würde der Schwellwert KIth nie erreicht 
werden. Da die Proben jedoch gebrochen sind, ist davon auszugehen, dass eigentlich längere 
Risse im Material vorliegen als mikroskopisch erfasst werden konnte. Um bei 
Raumtemperatur den KIth-Wert zu überschreiten, muss ein Riss von ca. 50µm existieren. Da 
bei Proben mit WDS eine veränderte Randzone von 30-40 µm vorliegt (siehe Tabelle 10) und 
Risse bevorzugt so lang werden wie die versprödete Randzone dick ist, kann man vermuten 
das längere Risse im Substrat existieren.  
Für die Berechnung der Bruchspannung c von Proben mit einer WDS wurde nur die 
Risslänge im TiAl-Material gemessen, die Dicke der WDS mit 150 µm wurde nicht mit 
einbezogen, da der Riss nur im Grundmaterial sichtbar war, siehe Abbildung 51. Würde man 
die Dicke der WDS mit einberechnen, nimmt die Bruchspannung σc=485 MPa (bei 650 °C 
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Prüftemperatur) viel zu geringe KIth-Werte an, die mit den experimentellen Rm-Werten nicht 
mehr übereinstimmen und zu erklären wären. Schlussfolgernd lässt sich damit sagen, dass die 
WDS nicht risseinleitend wirkt und der Rissbeginn in dem α2-Saum unter der Oxidschicht 
stattfindet, wie es in Abbildung 51 auch bereits dargestellt wurde.  
Das Material hat durch eine Wärmebehandlung und Behandlung mit F-Polymer eine spröde 
Oberflächenschicht aus α2-Saum und versprödetem Randbereich mit geringer Gesamtbruch-
dehnung bekommen, wodurch schon bei geringen Gesamtdehnungen der Probe im α2-Saum 
Risse initiiert werden. Diese werden so lang wie die versprödete Schicht dick ist oder liegen 
innerhalb dieser Schicht. Dadurch entstehen radial um die Zugprobe tiefe kritische Anrisse, 
ohne wirkende Rissschließmechanismen, die nun auch auf das Grundmaterial wirken und mit 
wachsender Risslänge und steigender außen anliegender Spannung im statischen Zugversuch 
die Zugprobe im Gewaltbruch versagen lassen. Durch die Versprödung geht das Versagen 
immer vom oberflächennahen Bereich aus und stellt eine Funktion aus Dicke der Ver-
sprödungszone in Abhängigkeit zur Temperatur und Auslagerungszeit dar. Viele kurze Anris-
se mit nur intrinsischen Mechanismen, wirken damit besonders gefährlich. Ein stabiles Riss-
wachstum kann dadurch gar nicht erreicht werden und geht direkt ins instabile Risswachstum 
über, siehe Kapitel 2.3. Bei Bewertung der Bruchflächen aus dem Zugversuch konnten bei 
versprödetem Material auch keine Rissschließmechanismen beobachtet werden. Bei der Un-
tersuchung der Bruchflächen mit der Umlaufbiegeermüdung wurden viele Risse im Druckbe-
reich wieder geschlossen, sodass eine Beurteilung der Rissschließmechanismen nicht gewähr-
leistet ist. 
Nähert man sich mit der Prüftemperatur der DBTT, nimmt die Rissanzahl und Risslänge zu, 




7 Zusammenfassung  
Durch die steigenden Anforderungen der Automobil- sowie der Luft- und Raumfahrtindustrie 
Treibstoffverbrauch und Schadstoffemission zu minimieren, ist eine Erweiterung der Einsatz-
bedingungen von Hochtemperaturwerkstoffen u.a. durch Beschichtungen erforderlich. Werk-
stoffe mit geringer Dichte und hoher spezifischer Hochtemperaturfestigkeit, wie zum Beispiel 
die -Titanaluminide, können herkömmlich verwendete Nickel-Basislegierungen partiell er-
setzen. Im Besonderen die TNM-B1-Legierung der 3. Generation, mit der nominellen Zu-
sammensetzung Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B (in At.-%), die vollständig über die β-Phase er-
starrt und ein dreiphasiges Gefüge bei Raumtemperatur aufweist, ist von großem Interesse als 
Werkstoff in Niederdruckturbinen und Turboladern. Um die geforderten Einsatztemperaturen 
bis 950 °C zu erreichen, werden jedoch zusätzliche Beschichtungen als Oxidations- und 
Wärmeschutz erforderlich. Schutzschichten für -Titanaluminide sind bisher unzureichend 
erforscht und finden deswegen noch keine Anwendung. 
In der vorliegenden Arbeit wurden erstmalig Mehrschichtsysteme, bestehend aus einer TNM-
B1-Legierung mit Oxid- und Wärmedämmschicht hinsichtlich der mechanischen Eigenschaf-
ten und mikrostrukturellen Änderungen untersucht. Da durch die einzelnen Schichten und 
Wärmebehandlungen während der Beschichtungsverfahren komplexe Reaktionsmechanismen 
im Werkstoffsystem ablaufen, kommt es zur Veränderung des Gefüges im oberflächennahen 
Bereich und zu einer Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften.  
Die Oxidschicht wurde mittels Halogeneffekt in Kooperation mit dem DECHEMA-
Forschungsinstitut erzeugt. Dafür wurden unterschiedliche Verfahren zur Ausbildung einer 
thermisch gewachsenen α-Al2O3-Schicht getestet. Die Halogenierung einer TNM-B1-
Legierung lässt sich erfolgreich mit Tauchen in HF-Säure, PI
3
-Implantation oder Besprühen 
mit F-Polymer (PTFE) realisieren. Wobei letzteres als eine flexible und kostengünstige Vari-
ante überzeugte und zur Untersuchung der Hochtemperaturzugeigenschaften und Raumtem-
peraturermüdung Anwendung fand. Die α-Al2O3-Schicht fungiert dabei als Haftvermittler-
schicht für die Wärmedämmschicht. Schnell wachsende Mischoxide werden durch den Halo-
geneffekt erfolgreich unterdrückt. 
Die Beschichtung mit Yttrium-teilstabilisiertem Zirkonoxid wurde in Kooperation mit dem 
Deutschen Zentrum für Luft- und Raumfahrt durchgeführt. Mittels EB-PVD-Verfahren wurde 
eine keramische Wärmedämmschicht aufgebracht, die dem Werkstoffsystem eine Oxidations-
beständigkeit von 1000-1h-Zyklen bei 1000 °C ermöglicht. Die Beschichtungstemperaturen 
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wurden bei 900 °C und 1000 °C realisiert. Die Abscheidung bei 1000 °C in Verbindung mit 
vorheriger Fluorierung wurde erstmalig 2014 von der Arbeitsgruppe am Deutschen Zentrum 
für Luft- und Raumfahrt in Köln erfolgreich umgesetzt und liefert eine gleichmäßige, dichte 
und kolumnare Stängelstruktur.  
Ermüdungsversuche wurden mittels Umlaufbiegung an Proben mit Halogeneffekt und Wär-
medämmschicht bei Raumtemperatur ermittelt. Überraschenderweise zeigt die Ermüdungsbe-
ständigkeit mit Beschichtungen keinen signifikanten Abfall. Wärmedämmschichten reduzie-
ren normalerweise die Ermüdungsbeständigkeit von -TiAl-Legierungen und tragen nicht zu 
einer Festigkeitssteigerung bei. Weiterhin wurden auch Wärmebehandlungen durchgeführt, 
wobei gezeigt werden konnte, dass die Ermüdungslebensdauer erhöht werden kann. Dabei 
wirken sich vermutlich geringe Unterschiede in den Wärmeausdehnungskoeffizienten zwi-
schen Substrat und Schichten günstig auf die Lebensdauer aus. EDX-Untersuchungen weisen 
auf die Existenz von Zirkon in der Oxidschicht hin. Daraus lässt sich ableiten, dass Zirkono-
xidpartikel aus der Wärmedämmschicht, mit wachsender Oxidschicht, sich in Richtung Sub-
strat bewegen. Zusätzlich wächst das Oxid epitaktisch und füllt die Zwischenräume der ko-
lumnaren Wärmedämmschicht aus. Dadurch entsteht eine Art Verklammerung zwischen 
Wärmedämmschicht und Oxidschicht, wodurch vermutlich die Lebensdauer der Wärme-
dämmschicht und Oxidschicht steigt und die Ermüdungsbeständigkeit verbessert wird. 
Für die Bewertung der quasistatischen Zugversuche ist die Randzonenversprödung der TNM-
B1-Legierung durch den Halogeneffekt zu berücksichtigen. Nicht die Schichten selbst, son-
dern die Diffusion von Sauerstoff und der Legierungselemente führen zu einer Versprödung 
am Rand des Grundwerkstoffes. Damit ergeben sich eine Reduzierung der Zugfestigkeit um 
ca. 35 % und ein Gesamtdehnungsverlust um ca. 50 %. Der Halogeneffekt fördert die Alumi-
niumabdiffusion und gleichzeitig die Versprödung, wodurch die mechanischen Eigenschaften 
reduziert werden. Dabei spielt es keine Rolle welche Halogenierungsmethode zum Einsatz 
kommt. Der Einfluss einer Wärmedämmschicht auf die Zugfestigkeit im Vergleich zu rein 
oxidiertem Material ist bei Raumtemperatur weniger als 2 %. Es kommt zu keiner Reduzie-
rung der Zugfestigkeiten von halogeniertem Material durch eine WDS/1000 °C. 
Bei Bewertung der Hochtemperatur-Zugversuche bis 650 °C zeigt sich ein durchschnittlicher 
Festigkeitsverlust um 200 MPa für beschichtete Materialsysteme und nur 38 MPa für unbe-
schichtete TNM-B1. Der Gesamtdehnungsverlust liegt bei 55 % für beschichtete Materialsys-
teme, was bei nur 0,76 % Gesamtbruchdehnung des Grundmaterials bei Raumtemperatur sehr 
viel ist. Die Randzonenversprödung, die Oxidschicht und die Wärmedämmschicht zeigen 
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über der Spröd-duktil-Umwandlungstemperatur mit 5 % Reduzierung der Hochtemperaturfes-
tigkeit keinen signifikanten Einfluss.  
Zur Bewertung des Versagensverhalten spielt die Randzonenbeeinflussung durch den Halo-
geneffekt eine zentrale Rolle und wurde mit Gefügeuntersuchungen, Sauerstoff- und Härte-
messungen sowie mit Haftfestigkeitsuntersuchungen und EBSD-Messungen charakterisiert. 
Dabei folgt der Halogeneffekt einem bestimmten Ablauf:  
Mittels Halogeneffekt wird die Aluminiumdiffusion an die Oberfläche unterstützt, führt je-
doch zu einer Aluminiumverarmung unter der Oxidschicht. Über die aktuellen Veröffentli-
chungen zu diesem Thema hinaus konnte gezeigt werden, dass sich das chemische Gleichge-
wicht in einem Randbereich bis ca. 50 µm Tiefe durch den Halogeneffekt verändert, sodass 
sich darin vermehrt α2-Ti3Al ausscheidet. Diese Veränderungen werden mikroskopisch sicht-
bar. Die Änderung der Aluminiumkonzentration und Stabilisierung der α2-Phase durch Sauer-
stoff wirkt als Keimstelle für α2-Ausscheidungen, sodass Phasenneubildung und Phasenum-
wandlung stattfindet. Mit Phasenneubildung ist die Ausbildung eines α2-Saum zu verstehen 
und mit Phasenumwandlung die Ausscheidung der α2-Phase in der βo-Phase. Der α2-Saum 
befindet sich direkt unter der Oxidschicht und besteht aus einem geschlossenen Rand von 
einzelnen α2-Körnern (ca. 2 x 5 µm). Diese Körner sind regellos orientiert. Möglicherweise 
wirken Fluortaschen, die sich direkt unter der Oxidschicht befinden, ebenfalls als Keimstellen 
für das α2-Kornwachstum. Durch die bevorzugte Ausscheidung von α2 in βo existiert bevor-
zugt die Burgers-Beziehung α2//βo {0001//110} und weniger die Blackburn-Beziehung α2//γ 
{0001//111}.  
Der veränderte Randbereich von halogenierten und voroxidierten Proben geht tiefer ins Sub-
strat als ohne Anwendung des Halogeneffekts und wächst mit zunehmender Auslagerungs-
zeit. Der Transport von Aluminium an die Oberfläche wird durch die Ausbildung von AlFx-
Verbindungen realisiert und unterdrückt eindeutig die Titandiffusion an die Oberfläche. In 
detektierten Fluortaschen im α2-Saum bildet sich ein Fluorreservoir. Diese Taschen stellen 
jedoch keine Rissinitiierungsstellen dar. 
Durch die Entstehung von vielen kurzen Anrissen in der versprödeten Randzone nach dem 
Zugversuch, konnte eine Korrelation zwischen Risswiderstand und Risslänge erarbeitet wer-
den. Die Rissbildung in einem Mehrschichtsystem ist dabei komplex und geht nicht immer 
von der äußersten Schicht aus. Die Rissentstehung in einem halogenierten, voroxidierten und 
mit einer Wärmedämmschicht beschichteten System startet hauptsächlich in dem α2-Saum 
oder in der veränderten Randzone. In unbehandeltem TNM-B1-Material (Guss-HIP-Zustand) 
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liegt der Rissursprung bei Zugversuchen im Probeninneren. Ob die Sauerstoffeinlagerung 
oder die veränderte Mikrostruktur bei den halogenierten und voroxidierten Proben ausschlag-
gebend für die Verlagerung des Rissursprungs zum Probenrand sind, kann nicht eindeutig 
gesagt werden.  
Auffällig war die Risslänge und Risshäufigkeit nach dem quasistatischen Zugversuch. Dabei 
wurde beobachtet, dass die Risse so lang werden wie die versprödete Schicht dick ist oder 
innerhalb dieser Schicht liegen. Dadurch entstehen radial um die Zugprobe tiefe kritische An-
risse, ohne wirkende Rissschließmechanismen, die auch auf das Grundmaterial wirken und 
mit wachsender Risslänge und steigender außen anliegender Spannung im statischen Zugver-
such die Zugprobe im Gewaltbruch versagen lassen. Durch die Versprödung geht das Versa-
gen immer vom oberflächennahen Bereich aus und stellt eine Funktion aus Dicke der Ver-
sprödungszone in Abhängigkeit zur Auslagerungszeit dar. Viele kurze Anrisse, die sich be-
vorzugt in diesem Bereich bilden und nur intrinsische Mechanismen mitbringen, wirken damit 
besonders gefährlich. 
Weiterhin konnte gezeigt werden, dass bei halogeniertem Material oder mit einer Wärme-
dämmschicht bis ca. 50 µm von der Oberfläche entfernt eine feinkörnige Bruchzone auftritt. 
Nach diesem Bereich zeigt das Material ein der Prüftemperatur entsprechendes Bruchverhal-
ten. Unterhalb der DBTT zeigt das Material transgranulares und interlamellares Versagen der 
Lamellenkolonien, über dieser Temperatur zeigt sich ein bevorzugt intergranulares Bruchbild. 
Der α2-Saum bricht glatt, da er transkristallin versagt. So weit wie die α2-Ausscheidung im 
Material fortgeschritten ist, so tief sind die Bruchflächenänderungen im Zugversuch zu erken-
nen. 
Sauerstoff wurde mittels ESMA-Verfahren bevorzugt im α2-Saum direkt unter der Oxid-
schicht mit ca. 16 At.-% gemessen und nimmt mit der Entfernung von der Oberfläche lang-
sam ab. Sauerstoff diffundiert tiefer in das Material durch verlängerte Auslagerungszeiten. 
Ein Härteanstieg am Rand gegenüber dem Ausgangszustand korreliert mit der Aufnahme von 
Sauerstoff und mit einer bevorzugten α2-Ausscheidung. 
 
Zusammengefasst konnte gezeigt werden, dass α-Al2O3-Schichten mittels Halogeneffekt und 
7YSZ-Wärmedämmschichten auf TNM-B1-Legierungen aufgebracht werden können. Dabei 
wirkt die Oxidschicht sehr gut als Haftvermittlerschicht zwischen Keramik und Grundmateri-
al. Durch den Halogeneffekt bildet sich eine Al2O3-Schicht an der Oberfläche aus. Darunter 
befindet sich ein spröder α2-Saum und α2-Ausscheidungen in der βo-Phase. Im Zugversuch 
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(25 °C bis 800 °C) erreicht das Schichtsystem eine minimale Zugfestigkeit von 500 MPa mit 
einem Gesamtdehnungsverlust von 50 %, sodass Bruchdehnungen von < 1 % bei Raumtem-
peratur vorliegen. Wärmedämmschichten reduzieren die Zugfestigkeit und Bruchdehnung 
nicht zusätzlich. Das Versagensverhalten lässt sich mit der α2-Versprödung und Sauer-
stoffversprödung im Randbereich erklären. Eine bevorzugte Rissbildung in dieser Zone ver-
ringert die Bruchdehnung und Zugfestigkeit. Bei Ermüdungsversuchen zeigt die TNM-B1-
Legierung mit thermisch gewachsener Oxidschicht und Wärmedämmschicht großes Potenzi-
al. Geringe Unterschiede in den Wärmeausdehnungskoeffizienten zwischen Substrat-
Oxidschicht-Wärmedämmschicht wirken sich vermutlich positiv auf die Lebensdauer des 
Materialsystems aus. Wärmebehandelte Wärmedämmschichten steigern sogar die Ermü-
dungsbeständigkeit der TNM-B1-Legierung. Die Versprödung stellt dabei kein Problem dar, 
da sich die Haftung zwischen Wärmedämmschicht und Oxid durch eine Verklammerung ver-
bessert. Dabei wächst das Oxid kolumnar auf und füllt die Zwischenräume der Wärmedämm-






Die Belastung einer Niederdruckturbine im Triebwerk ist relativ gering, sie liegt in der Regel 
unter 100 MPa. Das Mehrschichtsystem in der vorliegenden Arbeit erfüllt diese Vorgaben mit 
einer minimalen Zugfestigkeit Rm=500 MPa und einer Umlaufbiege-Dauerfestigkeit bei 
B=380 MPa. Mit einem Gesamtdehnungsverlust von 50 % zeigt sich jedoch ein enorm sprö-
des Materialverhalten. Da ein Airbus 380-800 für 19.000 Flüge ausgelegt ist [188], müssen 
entsprechende Entwicklungen zur Vermeidung einer Randversprödung und zur Erhaltung der 
Grundmaterialdehnung vorangetrieben werden.  
Ein Ansatz wird bereits im Rahmen eines Fortsetzungsprojektes bei der Deutschen For-
schungsgemeinschaft mit der Technischen Universität Dresden, dem DLR und dem          
DECHEMA-Forschungsinstitut verfolgt. Darin wird eine aluminiumreiche Schicht mit 
~45 At.-% Al über verschiedene Verfahren aufgebracht. Diese Schicht entspricht der -Phase 
und liefert das notwendige Aluminium für die Ausbildung einer Aluminiumoxidschicht, ver-
schont dadurch das Aluminium aus dem Grundmaterial und hat eine geringe Sauerstofflös-
lichkeit. Durch das Aufbringen einer weiteren Schicht muss das Versagensverhalten und die 
Oxidationsbeständigkeit natürlich erneut bewertet werden.  
Für einen industriellen Einsatz der Beschichtungssysteme ist noch ein grundlegendes Ver-
ständnis der Versprödungsmechanismen notwendig. Hierfür bieten sich Insitu-Synchrotron-
Messungen zur α2-Saum-Bildung und α2-Korn-Ausscheidung in Abhängigkeit zur Oxidati-
onstemperatur und Zeit an. Dieser Versuch kann im Vergleich mit zweiphasigen α2--TiAl-
Legierungen durchgeführt werden, um die Abhängigkeit der Versprödung zur βo-Phase zu 
verfolgen.  
Da sich das Einsatzfeld der -TiAl-Legierungen hauptsächlich auf den Hochtemperaturbe-
reich bezieht, sollten Hochtemperatur-Ermüdungsversuche in Betracht gezogen werden. Noch 
besser wären zyklische Hochtemperatur-Ermüdungsversuche, sodass entsprechende Start-
Landezyklen nachgeahmt werden.  
Mittels Insitu-Zugversuchen in einem Computertomograph könnte das Risswachstum von -
TiAl-Materialsystemen mit Al2O3 und Wärmedämmschicht untersucht werden. Beobachtun-
gen zum Rissursprung ließen sich dadurch bestärken. Zusätzlich eignet sich eine Risslängen-
bestimmung im Bereich des Schwellwertes KIth, die mittels direkter Potentialsondenmethode 
durchgeführt werden kann.  
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Zur Erweiterung der Ergebnisse zur Sauerstoffversprödung könnte die Wasserstoff- und 
Stickstoffversprödung verfolgt werden. Hierzu gibt es keine aktuellen Untersuchungen für 
mehrphasige TiAl-Legierungen. Bekannt ist lediglich, dass sich Stickstoff genauso wie Sauer-
stoff auf Oktaederlücken in die α2-Phase einlagert und Dispersions- oder Ausscheidungshär-
tung bewirkt. Wobei Stickstoff durch einen geringeren Diffusionskoeffizienten langsamer in 
die α-Phase diffundiert als Sauerstoff. Mittels Atomsondentomographie könnte man die 
Fremdatomverteilung in verschiedenen TiAl-Legierungen analysieren und Löslichkeitsgren-
zen in den einzelnen Phasen ermitteln.  
Da aktuell die TNM-B1-Legierung im geschmiedeten Zustand als Schaufelwerkstoff in der 
Niederdruckturbine eingesetzt wird, sollte das Schichtsystem mit Halogeneffekt und Wärme-
dämmschicht/1000 °C auf den geschmiedeten Grundwerkstoff aufgebracht sowie mechanisch 
und mikrostrukturell untersucht werden. Bei Auftreten einer Randversprödung können even-
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10.2 Ermittelte Festigkeits- und Verformungskenngrößen aus dem 
quasistatischen Zugversuch der TNM-B1 mit PTFE-
Behandlung und Wärmedämmschicht 
Rm ± in MPa 25 °C 300 °C 650 °C 800 °C 
TNM-B1 748 ± 11 743 ± 5 710 ± 6 552 ± 45 
TNM-B1 + F + Vorox 494 ± 27 509 ± 39 601 ± 13 529 ± 38 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/900 °C  427 ± 42  n.b. 563 ± 3 528 ± 38 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/1000 °C 572 ± 16 565 ± 2 542 ± 1 522 ± 2 
     
A ± in % 25 °C 300 °C 650 °C 800 °C 
TNM-B1 0,32 ± 0,2 0,85 ± 0,03 0,96 ± 0,16 8,43 ± 3,5 
TNM-B1 + F + Vorox  < 0,3 0,09 ± 0 0,33 ± 0,01 2,25 ± 0,2 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/900 °C   < 0,3  n.b. 0,24 ± 0,02 5 ± 1,6 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/1000 °C  < 0,3 0,2 ± 0 0,18 ± 0,05 1,96 ± 0,12 
     
At ± in % 25 °C 300 °C 650 °C 800 °C 
TNM-B1 0,76 ± 0,04 1,32 ± 0,08 1,49 ± 0,2 8,89 ± 3,5 
TNM-B1 + F + Vorox 0,39 ± 0,2 0,43 ± 0,03 0,75 ± 0,04 2,69 ± 0,2 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/900 °C  0,24 ± 0,05  n.b. 0,69 ± 0,04 5,52 ± 1,6 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/1000 °C 0,39 ± 0,2 0,62 ± 0,01 0,55 ± 0,01 2,47 ± 0,02 
     
E ± in GPa 25 °C 300 °C 650 °C 800 °C 
TNM-B1 162 152 ± 13 128 ± 4 120 ± 23 
TNM-B1 + F + Vorox  162 148 ± 2 136 ± 8 114 ± 9 
TNM-B1 + F + Vorox + WDS/900 °C   162 n.b. 130 ± 5 106 ± 6 










10.3 Prüfergebnisse der Ermüdungsversuche 
TNM-B1 / AZ erodierte Oberfläche Bruchspannung in MPa Bruchzyklenzahl in N 
1 245 238000 
2 350 25262 
3 450 1300 
4 540 500 
5 580 400 




2 415 3158000 
3 430 535000 
4 435 124300 
5 440 942000 
6 480 72500 
7 485 55000 
8 495 29300 
9 530 28000 
10 580 5000 














6 490 1300 
7 530 400 
8 580 500 








4 415 490 
5 440 3900 
6 450 1040 
7 500 320 


















8 530 160 
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TNM-B1 + F + Vorox + WDS/1000 °C 





2 580 1030000 
3 (Durchläufer von500 MPa noch mit       
   610 MPa geprüft) 
610 132400 
4 630 1000 
5 640 15800 
 
10.4 chemische Zusammensetzung mittels ESMA in At.-% für α2- 
und βo-Phase 









α2-Phase Rand 56±0,7 35,9±0,7 3,6±0,1 0,7±0,0 
α2-Phase Mitte 55,6±0,4 36,5±0,6 3,6±0,0 0,7±0,0 
βo–Phase Rand 55,6±0,2 33,7±0,3 4,8±0,1 2,6±0,0 
βo–Phase Mitte 56,4±0,2 33,1±0,1 4,7±0,1 2,5±0,1 
TNM-B1 / F + Vorox     
α2-Saum 54,7±0,6 28,6±0,6 3,9±0,2 0,9±0,1 
α2-Phase in βo 55,3±1,3 32,4±1,7 3,4±0,1 0,7±0,1 
α2-Phase 100 µm 57,2±1,3 34,7±1,2 3,6±0,1 0,8±0,2 
α2-Phase Mitte 57,7±0,5 34,2±0,7 3,5±0,1 0,7±0,1 
βo–Phase 50 µm 54,6±0,3 33,6±0,4 5,2±0,1 3,3±0,1 
βo–Phase 100 µm 54,6±0,2 33,3±0,2 3,5±0,1 3,3±0,2 
βo–Phase Mitte 54,5±0,1 33,5±0,2 5,2±0,1 3,4±0,1 
TNM-B1 / F + Vorox + WDS/1000 °C     
α2-Saum 53,2±1,8 26,8±1,1 3,5±0,3 0,8±0,1 
α2-Phase in βo 54,4±2,9 34,8±1,8 3,5±0,1 0,7±0,1 
α2-Phase 100 µm 57,5±1,2 34,9±1,4 3,6±0,1 0,7±0,0 
α2-Phase Mitte 57,0±1,3 35,1±1,2 3,6±0,0 0,7±0,0 
βo–Phase 50 µm 55,0±0,6 34,0±0,3 5,1±0,3 3,0±0,3 





10.5 chemische Zusammensetzung mittels ESMA in Ma.-% für α2- 
und βo-Phase 









α2-Phase Rand 68,0±0,9 24,6±0,5 8,5±0,1 1,8±0,1 
α2-Phase Mitte 67,2±0,5 24,8±0,4 8,5±0,1 1,8±0,0 
βo–Phase Rand 64,4±0,4 22,0±0,1 10,9±0,1 6,1±0,1 
βo–Phase Mitte 64,6±0,3 21,4±0,1 10,5±0,2 5,8±0,2 
TNM-B1 / F + Vorox         
α2-Saum 68,0±0,5 20,1±0,5 9,4±0,6 2,3±0,3 
α2-Phase in βo 68,4±1,1 22,6±1,2 8,2±0,2 1,6±0,2 
α2-Phase 100 µm 68,6±1,3 23,4±0,9 8,4±0,2 1,9±0,5 
α2-Phase Mitte 69,3±0,7 23,1±0,5 8,1±0,2 1,6±0,2 
βo–Phase 50 µm 61,8±0,3 21,5±0,3 11,4±0,2 7,5±0,3 
βo–Phase 100 µm 61,9±0,3 21,3±0,2 11,4±0,2 7,6±0,4 
βo–Phase Mitte 61,9±0,3 21,5±0,2 11,4±0,1 7,7±0,3 
 









α2-Saum 68,7±1,4 19,5±0,6 8,8±0,6 2,1±0,3 
α2-Phase in βo 66,5±1,5 24,7±1,9 8,5±0,1 1,8±0,1 
α2-Phase 100 µm 68,9±1,5 23,5±1,0 8,3±0,2 1,6±0,1 
α2-Phase Mitte 68,9±1,5 23,5±1,0 8,3±0,2 1,6±0,1 
βo–Phase 50 µm 62,8±1,2 21,9±0,3 11,2±0,5 6,8±0,7 






10.6 Ergebnisse der Ritzspurcharakterisierung von TNM-B1 mit 
PTFE-Halogenierung und Voroxidation 
 
Abbildung 79: a) REM-SE-Aufnahme vom Probenzustand TNM-B1 + PTFE + Vorox (Ritz 3), Bildaus-
schnitt vom Übergang zum kompletten Schichtversagen; Ritzrichtung von links nach rechts; EDX-




10.7 Ergebnisse der Ritzspurcharakterisierung von TNM-B1 mit 
PTFE-Halogenierung, Voroxidation und 850 °C, 100
 
Abbildung 80: EDX-Mapping der Ritzspur vom Übergang zum kompletten Schichtversagen. a) Sauer-
stoff (magenta) und Titan (grün); b) Sauerstoff (grün) und Fluor (gelb).  
 
 
 
